Mechanisch legierte hochfeste nanokristalline Cu-Nb-Leitermaterialien by Bocharova, Ekaterina
 
Mechanisch legierte hochfeste nanokristalline 
Cu-Nb-Leitermaterialien 
 
 
 
Der Fakultät Maschinenwesen 
der 
Technischen Universität Dresden  
zur Erlangung des akademischen Grades 
Doktoringenieur (Dr.-Ing.) 
vorgelegte Dissertation 
von 
 
 
Dipl.-Ing. Ekaterina Bocharova 
 
geb. am 12.11.1978 in Moskau, Russland 
 
 
 
 
 
 
 
Tag der Einreichung:    8.02.2005 
 
Tag der Verteidigung: 18.07.2005 
 
 
 
 
 
 
 
Danksagung 
 
Diese Arbeit wurde am Leibniz-Institut für Festkörper- und Werkstoffforschung (IFW) Dresden 
angefertigt. An dieser Stelle möchte ich mich bei allen bedanken, die durch praktische Hilfe, 
durch fachliche Diskussionen und nicht zuletzt durch ein angenehmes Arbeitsklima zum 
Gelingen dieser Arbeit beigetragen haben: 
 
Mein besonderer Dank gilt meinem Doktorvater Herrn Prof. Dr. Ludwig Schultz für die 
Möglichkeit die Arbeit am IFW Dresden anzufertigen, für sein Vertrauen in mich, für sein 
ständiges Interesse am Fortgang der Arbeit sowie für die Übernahme des Hauptreferates. 
 
Herrn Prof. Dr. Martin Heilmaier danke ich für die Betreuung zu Begin meiner Doktorandenzeit 
und seines weitere Interesse an der Arbeit, für seine Diskussionsbereitschaft und für die 
wertvollen Ratschläge sowie für die Übernahme eines Koreferates.  
 
Herrn Prof. Dr. habil Ulrich Martin danke ich für sein Interesse an der Arbeit und für die 
Übernahme eines Koreferates.  
 
Ein ganz besonderes Dankeschön gilt Herrn Dr. Jens Freudenberger, der mir stets zur Seite 
stand und eine außerordentliche Hilfsbereitschaft zeigte. Für seine ständige Unterstützung beim 
Lösen von Problemen, welcher Art auch immer, für seine Freundschaft, für die wertvollen 
Ratschläge und Diskussionen möchte ich mich bei ihm bedanken. Ohne seine vielen 
Korrekturen an meinem Deutsch, die auch manchmal sehr mühsam für ihn waren, wäre die 
Arbeit in dieser Form nicht entstanden.  
 
Bei Herrn Dr. Dmitry Kudashov möchte ich mich für „das Einweisen im Bereich des 
mechanischen Legierens“ und für viele Diskussionen bedanken.  
 
Bei Herrn Heiko Schultze bedanke mich ich für seine technische Unterstützung „rund ums 
Mahlen“ sowie bei der Herstellung der kompakten Proben.  
 
Bei Herrn Kirill Khlopkov möchte ich mich für seine wertvolle Hilfe im Umgang mit dem REM 
und für die Bereitschaft bedanken, die während des Mikroskopierens aufgetretenen Probleme 
sofort zu lösen; sowie für interessante Diskussionen und für die Freundschaft. 
 
Frau Christine Mickel danke ich für die Unterstützung bei meinen ersten „TEM-Schritten“ und 
ihre freundliche Hilfe, bei Problemen und Fragen rund um das TEM. Mein Dank richtet sich 
auch an Frau H. Kempe und Frau G. Scheider für die Präparation der TEM-Proben. 
 
Herrn Dr. W. Gruner, Herrn Dr. J. Acker und ihre Mitarbeiterinnen danke ich für die 
Durchführung der vielen chemischen Analysen. Herrn S. Neumann und Herrn H. – P. Trinks 
danke ich für die Durchführung der zahlreichen Wärmebehandlungen; Herrn T. Wolf und Herrn 
D. Seifert für die Unterstützung bei der Umformung und Herrn H. – J. Klauß für die 
Verformungsversuche und deren Auswertung; Herrn Dr. K. Nenkov für experimentelle 
Unterstützung bei der Messung des elektrischen Widerstandes.  
 
Den Mitarbeiterinnen der Metallographie, insbesondere Frau M. Gründlich, danke ich für ihre 
Hilfe bei der metallographischen Probenpräparation. 
 
 
 
Frau Dr. A. Leonhard, Herrn Dr. M. Nganbe und Herrn S. Antusch danke ich für ihre freundliche 
Unterstützung. Herrn Elias Mohn danke ich für das angenehme Arbeitsklima und seine Hilfe bei 
PC-Problemen.  
 
Bei Frau Dr. U. Kühn, Frau Dr. A. Kirschner, Frau Dr. H. Schlörb, Herrn Dr. U. Hannemann, Frau 
Ch. Mickel und Frau Katja Heinze möchte ich mich für ihre Hilfe an der Suche nach den letzten 
Rechtschreibfehlern in meiner Arbeit bedanken.  
 
Zu guter Letzt möchte ich mich bei meinem Mann, Herrn Alexander Gaganov, für seine Liebe und 
seine ständige Unterstützung sowie seine fachliche Hilfe vor allem im Bereich der Umformung 
bedanken. Meiner Familie in Russland, vor allem meinen Eltern, gilt ein besonders herzlicher Dank 
für ihre Unterstützung, ihr Vertrauen und ihre Leibe.  
 
 
          i 
 
 
INHALTSVERZEICHNIS 
1 Einleitung .............................................................................................................. 1 
2 Grundlagen und Motivation................................................................................. 3 
2.1 Motivation der Arbeit ............................................................................................ 3 
2.2 Mechanisches Legieren ....................................................................................... 6 
2.3 Grundlagen der Festigkeitssteigerung in Metallen ............................................. 11 
2.3.1 Verformung und Versetzungstheorie........................................................... 11 
2.3.2 Härtungsmechanismen ............................................................................... 13 
2.3.2.1 Verformungsverfestigung..................................................................... 13 
2.3.2.2 Korngrenzenverfestigung..................................................................... 14 
2.3.2.3 Mischkristallhärtung ............................................................................. 14 
2.3.2.4 Teilchenhärtung ................................................................................... 15 
2.4 Duktilität ............................................................................................................. 17 
2.5 Elektrische Leitfähigkeit...................................................................................... 18 
2.5.1 Spezifischer elektrischer Widerstand .......................................................... 18 
2.5.2 Defektbedingter Anteil am spez. el. Widerstand.......................................... 19 
3 Charakterisierungsverfahren ............................................................................ 23 
3.1 Mikrostrukturelle Untersuchungen...................................................................... 23 
3.1.1 Röntgendiffraktometrie................................................................................ 23 
3.1.2 Lichtmikroskopie ......................................................................................... 25 
3.1.3 Rasterelektronenmikroskopie...................................................................... 26 
3.1.4 Transmissionselektronenmikroskopie ......................................................... 28 
3.2 Chemische Analyse ........................................................................................... 30 
3.3 Dichtebestimmung ............................................................................................. 30 
3.4 Mechanische Eigenschaften .............................................................................. 31 
3.4.1 Härtemessung............................................................................................. 31 
3.4.2 Druckversuch .............................................................................................. 31 
3.4.3 Zugversuch ................................................................................................. 32 
3.5 Elektrische Eigenschaften.................................................................................. 32 
ii 
 
4 Mechanisches Legieren .....................................................................................33 
4.1 Mahlparameter ...................................................................................................33 
4.2 Mechanisches Legieren einer Cu-10At.-%Nb-Pulvermischung ..........................35 
4.2.1 Entwicklung des Gefüges während des Mahlens ........................................ 35 
4.2.2 Härte der Pulverteilchen .............................................................................. 40 
4.3 Variation der Mahlparameter ..............................................................................43 
4.3.1 Mahltemperatur und Mahlhilfsmittel............................................................. 43 
4.3.2 Mahlatmosphäre.......................................................................................... 45 
4.3.3 Mühlentyp .................................................................................................... 48 
4.3.4 Mahlgeschwindigkeit ................................................................................... 49 
4.3.5 Mahldauer.................................................................................................... 51 
4.4 Variation der Legierungszusammensetzung.......................................................52 
4.4.1 Cu-Nb-Legierungen mit unterschiedlichem Nb-Gehalt ................................ 52 
4.4.2 Mechanisches Legieren einer Cu-10At.-%Mo-Legierung ............................ 56 
4.5 Zusammenfassung der optimalen Mahlparameter .............................................59 
5 Wärmebehandlung und Kompaktieren der mechanisch legierten Pulver .....61 
5.1 Wärmebehandlung der Cu-Nb-Pulver.................................................................61 
5.2 Kinetik der Wärmebehandlung der gemahlenen Cu10Nb-Pulver .......................65 
5.2.1 Grundlagen der Kornvergrößerung und Teilchenvergröberung................... 65 
5.2.2 Wachstumskinetik der Kupferkörner............................................................ 68 
5.2.3 Wachstumskinetik der Nb-Teilchen ............................................................. 73 
5.2.4 Zusammenfassung der Wachstumskinetik .................................................. 76 
5.3 Wärmebehandlung von Cu-Mo-Pulver nach dem Mahlen ..................................77 
5.4 Kompaktierung der mechanisch legierten Pulver ...............................................79 
6 Mechanische und elektrische Eigenschaften der kompakten Proben ...........83 
6.1 Eigenschaften der Proben nach dem Kompaktieren ..........................................83 
6.1.1 Einfluss der Presstemperatur und der Legierungszusammensetzung auf 
die Eigenschaften der kompakten Proben................................................... 83 
6.1.2 Diskussion der mechanischen Festigkeit der kompakten Proben................ 85 
6.2 Eigenschaften der kompakten Proben nach der Glühung ..................................87 
6.2.1 Auswirkung der Wärmebehandlungen auf die Eigenschaften ..................... 87 
6.2.2 Modellierung der elektrischen Eigenschaften .............................................. 89 
          iii 
6.3 Zusammenfassung der Eigenschaften der kompakten Proben.......................... 93 
7 Herstellung der Drähte und ihre Eigenschaften .............................................. 95 
7.1 Herstellung des Drahtes aus kompakten Proben ............................................... 95 
7.1.1 Umformverfahren ........................................................................................ 95 
7.1.2 Umformung ................................................................................................. 95 
7.2 Mikrostrukturelle Charakterisierung der Drähte.................................................. 97 
7.2.1 Entwicklung des Gefüges während der Umformung ................................... 97 
7.2.2 Diskussion des Verformungsmechanismus .............................................. 105 
7.3 Eigenschaften der Drähte................................................................................. 106 
7.3.1 Änderung der Eigenschaften während der Drahtherstellung..................... 106 
7.3.2 Optimierung der Eigenschaften der Drähte............................................... 108 
7.4 Zusammenfassung der Herstellungstechnologie ............................................. 111 
8 Abschließende Betrachtungen und Ausblick ................................................ 113 
9 Zusammenfassung........................................................................................... 115 
 
Literaturverzeichnis..................................................................................................... 119 
 
Anhang ....................................................................................................................... 127 
iv 
 
 
 
1. Einleitung 1 
1 Einleitung 
Das Magnetfeld ist einer der fundamentalen Parameter, durch die der physikalische Zustand der 
Materie verändert werden kann. Nur durch die Verfügbarkeit von hohen Magnetfeldern und durch 
die Möglichkeit, in diesen Feldern zu experimentieren, konnten viele Effekte der modernen Physik 
beobachtet und erforscht werden [1]. Zu diesen Entdeckungen zählen insbesondere der Zeeman-
Effekt, der Hall- sowie der Quanten-Hall-Effekt, um nur einige wenige zu nennen. Um auch in 
Zukunft diese Grundlagen der Festkörperphysik erforschen zu können, sind neuartige Magnete 
erforderlich, die dem scheinbar unstillbaren Verlangen der Forscher nach höheren Feldern gerecht 
werden. Weltweit wird nach Möglichkeiten gesucht, ein magnetisches Feld mit einer Flussdichte 
bis zu 100 Tesla zu erzeugen, wobei weder die Probenumgebung noch der Magnet zerstört 
werden dürfen [2, 3, 4, 5]. In Dresden entsteht zurzeit ein Labor für sehr hohe Magnetfelder in 
einer engen Kooperation des Forschungszentrums Rossendorf, des Leibniz-Instituts für 
Festkörper- und Werkstoffforschung Dresden, der Max-Planck-Institute für Chemische Physik 
fester Stoffe sowie für Physik komplexer Systeme und des Instituts für Festkörperphysik der 
Technischen Universität Dresden [5, 6]. 
Dieses Labor hat sich das ehrgeizige Ziel gesetzt, die höchsten Magnetfelder zerstörungsfrei zu 
erzeugen und Nutzern aus aller Welt zur Verfügung zu stellen. Von besonderer Bedeutung ist hier 
die Möglichkeit, Untersuchungen im Magnetfeld mit Analysen mittels eines Lasers im Fern–Infrarot 
Bereich zu kombinieren [6]. Da die Wellenlänge des Lasers im selben Energiebereich der zu 
erwartenden Magnetfelder liegt, sind hierdurch erstmalig magnetisch induzierte Anregungen 
optisch zu erfassen und zu analysieren. Bei der Erzeugung hoher Magnetfelder ist ein großer 
Bedarf an elektrischer Energie erforderlich, die einerseits das Magnetfeld erzeugt, andererseits 
jedoch thermisch umgesetzt wird. Die damit verbundene Aufheizung der Spule führt zu einer 
Begrenzung der Dauer, in der das Magnetfeld aufrechterhalten werden kann. Demnach können 
hohe Magnetfelder nur gepulst erzeugt werden. Das Spulenmaterial bestimmt wesentlich die 
Stärke des Magnetfeldes, dass durch eine solche Spule zerstörungsfrei erzeugt werden kann. 
Damit sind die Anforderungen an das Leitermaterial sehr hoch. Aufgrund der Lorentz-Kräfte, die 
bei dem Erzeugen des Magnetfeldes auftreten, muss das Leitermaterial sehr fest sein. Um die 
thermische Belastung und gleichzeitig die ohmschen Verluste zu begrenzen, muss der Leiter 
sowohl thermisch als auch elektrisch hoch leitfähig sein. Demnach soll die mechanische  
Festigkeit des Leitermaterials über 1,2 GPa liegen, und die elektrische Leitfähigkeit soll mehr als 
60% IACS (International Annealing Copper Standard) betragen [7]. Darüber hinaus muss das 
Material eine Gleichmaßdehnung von mindestens 3 % aufweisen, um es zum Einen zu einer Spule 
wickeln zu können und zum Anderen die während des Pulses über der Streckgrenze liegende 
Belastung auf die Verstärkung zu übertragen. Für den Einsatz in Magneten mit einer kurzen 
Anstiegzeit sollte diese noch weitaus größer sein [8].  
Die Anforderungen an die Eigenschaften des Leitermaterials könnten nicht widersprüchlicher sein. 
Allein die Kombination von einer hohen Festigkeit mit einer hohen elektrischen Leitfähigkeit ohne 
Berücksichtigung der weiteren Anforderungen ist in einem Material nur sehr schwer realisierbar. 
Die Mechanismen, die für eine hohe Festigkeit verantwortlich sind (Abschnitt 2.3.2), führen 
gleichzeitig zu einer Abnahme der elektrischen Leitfähigkeit (Abschnitt 2.5.2). 
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Für die Anwendung als Leitermaterialien in Hochfeldmagnetspulen werden im Wesentlichen vier 
Verbundwerkstoffe eingesetzt. Aufgrund der geforderten elektrischen Leitfähigkeit handelt es sich 
hierbei um Cu-Basis-Werkstoffe: Cu–Al2O3- (GlidCop®), Cu/Stahl-, Cu-Ag- und Cu-Nb-
Verbundwerkstoffe. Die Cu-Nb-Verbundwerkstoffe sind für die Anwendung in gepulsten 
Hochfeldspulen interessant, da sie eine extrem hohe mechanische Festigkeit von zum Teil über 
2000 MPa aufweisen, die durch Kaltumformung erreicht wird [9]. Da Niob nur eine 
vernachlässigbar kleine Randlöslichkeit in Kupfer zeigt (Abb. 1 in Abschnitt 2.1, [10]), kann die 
elektrische Leitfähigkeit des Verbundwerkstoffs auf einem hohen Niveau gehalten werden, die 
entsprechend der linearen Mischungsregel proportional zum Kupferanteil in dem Verbundwerkstoff 
ist. Obwohl Kupfer und Niob verschiedene kristallographische Strukturen, Kupfer ist kubisch 
flächenzentriert (kfz) und Niob ist kubisch raumzentriert (krz), aufweisen, ist das 
Verformungsverhalten beider Elemente sehr ähnlich. Im Cu-Nb-Verbundwerkstoff ist daher nicht 
nur eine sehr große mechanische Festigkeit und gute elektrische Leitfähigkeit, sondern auch eine 
hohe Duktilität zu erwarten. 
Da, wie bereits erwähnt, Niob nur eine vernachlässigbar kleine Randlöslichkeit in Kupfer aufweist, 
ist die Herstellung von Cu-Nb-Legierungen auf dem konventionellen Weg der Schmelzmetallurgie 
kompliziert. Es existieren bereits zwei Verfahren zur Herstellung von Cu-Nb-Legierungen 
(Abschnitt 2.1, [11, 12]). Die verfahrenstechnische Umsetzung, um aus diesen Legierungen Drähte 
herzustellen, die die gewünschten Eigenschaften und Abmessungen aufweisen, ist aber bis jetzt 
nicht gelungen (Abschnitt 2.1). 
In der vorliegenden Arbeit wird als Alternative zu den beiden Herstellungsverfahren eine 
Technologie zur Herstellung von Cu-Nb-Legierungen vorgestellt, die auf pulvermetallurgischen 
Verfahren basiert. Die Legierung wird zunächst durch mechanisches Legieren erzeugt und mittels 
Pressen und Kaltumformung zu einem Draht weiterverarbeitet.  
Das zentrale Anliegen dieser Arbeit besteht in der Herstellung von Cu-Nb-Legierungen, die die 
Anforderungen an Leiter für gepulste Hochfeldspulen erfüllen. Hierfür wird eine Technologie zur 
Herstellung von Cu-Nb-Legierungen erarbeitet und weiter optimiert. Der Werkstoff wird begleitend 
zur Herstellung nach verschiedenen Herstellungsschritten mikrostrukturell charakterisiert. Dabei 
wird der Zusammenhang zwischen dem Gefüge und den mechanischen beziehungsweise 
elektrischen Eigenschaften hergestellt und anhand von Modellen beschrieben. Die experimentellen 
Ergebnisse gliedern sich wie folgt: zunächst wird die Optimierung der Prozessparameter beim 
mechanischen Legieren von Cu-Nb-Legierungen anhand der Charakterisierung der Pulver in 
verschiedenen Stadien beschrieben (Kapitel 4). Im Anschluss wird der Einfluss von 
Wärmebehandlung und Kompaktierung auf das Gefüge der Pulver diskutiert (Kapitel 5). Aus den 
gewonnenen Ergebnissen wird der Bezug zu den mechanischen und elektrischen Eigenschaften 
hergestellt und die Optimierung der Eigenschaften von Cu-Nb-Legierungen beschrieben (Kapitel 
6). Die aus diesen Zusammenhängen gewonnenen Ergebnisse fließen in die Optimierung der 
Drahtherstellung aus Cu-Nb-Legierungen ein (Kapitel 7).   
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2 Grundlagen und Motivation 
2.1 Motivation der Arbeit 
Hohe magnetische Felder dienen in erster Linie der Erforschung von Eigenschaften fester Körper 
wie der Charakterisierung von Supraleitern, Magneten oder Halbleitern. Darüber hinaus werden 
hohe Magnetfelder auch in der Plasmaphysik, bei der Kernfusionsforschung und bei der 
Untersuchung von Biomolekülen, Polymeren und flüssigen Kristallen angewandt [13]. 
Nach Oersted ist jeder von einem Strom durchflossene Leiter von einem Magnetfeld umgeben. 
Wird ein Leiter zu einer Spule gewickelt, so entsteht im Zentrum der Spule ein homogenes 
Magnetfeld in Richtung der Spulenachse. Je nach Aufbau der Spule sowie Art und Abmessung 
des Leiters werden verschiedene Typen von Elektromagneten unterschieden. Die einfachste Form 
eines Elektromagneten besteht aus einem Eisenjoch und einer Spule. Mit diesem können 
magnetische Felder mit einer Flussdichte B von 2 - 3 T (Tesla) erzeugt werden, was durch die 
Sättigungsmagnetisierung von Eisen begrenzt ist. Bitter-Typ Magnete erzeugen magnetische 
Felder mit einer Flussdichte von bis zu B = 33 T, supraleitende Magnete bis zu B = 25 T. Mit so 
genannten Hybridmagneten, der Kombination von konventioneller und supraleitender Spule, 
können Flussdichten bis zu 45 T erreicht werden [14]. Felder mit einer Flussdichte über 50 T 
können nur gepulst auf nicht-destruktive oder destruktive Weise erzeugt werden. Mit Hilfe der 
selbstzerstörenden gepulsten Magneten werden magnetische Flussdichten bis zu 2700 T erreicht 
[15]. Der Nachteil bei dieser Methode ist, dass bei jedem Puls der Magnet selbst, die 
Messvorrichtung und die zu untersuchende Probe zerstört werden. Dies treibt zum Einen die 
Kosten für solche Experimente stark in die Höhe, und zum Anderen ist es aus wissenschaftlicher 
Sicht unbefriedigend, dass die Ergebnisse aufgrund ihrer besonderen ökonomischen und 
wissenschaftlichen Rahmenbedingungen nicht einfach reproduziert werden können. Aus diesem 
Grund haben in der letzten Zeit die gepulsten nicht-destruktiven Magnete an Bedeutung 
gewonnen. Wie bereits in der Einleitung erwähnt, gibt es weltweit Bestrebungen, gepulste Magnete 
mit einer magnetischen Flussdichte von bis zu 100 T zu bauen [2, 3, 4, 5].  
In einer Spule wirkt die Lorentz-Kraft und erzeugt bei Anlegen eines Stromes eine Zugspannung 
im Leiter, die, wenn sie groß genug ist, den Leiter zerstören kann. Damit ist die maximale 
magnetische Flussdichte in einem nicht-destruktiven gepulsten Magnet nicht nur durch den Strom, 
der durch den Leiter fließt, begrenzt, sondern auch durch die Festigkeit des verwendeten Leiters 
beziehungsweise seiner Verstärkung. Die mechanische Festigkeit σmax, die ein Leiter aufweisen 
muss, damit mit einer Spule aus diesem Material ein Magnetfeld mit der Flussdichte Bs erzeugt 
werden kann, wird aus Gleichung (1) abgeleitet [16]: 
 
 ασµ ln2 max0=sB  (1) 
 µ0: Permeabilität des Vakuums 
 α : Verhältnis zwischen innerem und äußerem Spulendurchmesser 
 
Demnach muss das Leitermaterial eine mechanische Beanspruchung von 4 GPa aushalten, um 
ein magnetisches Feld mit einer Flussdichte von 100 T erzeugen zu können. Eine mechanische 
Festigkeit von 4 GPa weisen nur wenige Materialien auf, wie zum Beispiel stark verformte 
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perlitische Stähle oder Faserverbundwerkstoffe. Diese Materialien besitzen allerdings eine zu 
geringe elektrische Leitfähigkeit, um sie als Leitermaterial für Spulen verwenden zu können. Die 
Festigkeitsanforderungen an einen Leiter für den Bau von Pulsfeldspulen werden durch den 
Einsatz von Verstärkungsmaterialien, wie zum Beispiel Kohle- oder Zylonfasern realisiert. Aktuelle 
Berechnungen zeigen, dass daher bereits eine Festigkeit von 1,2 GPa ausreichen sollte, um 
gepulste Magnete zu bauen, die ein magnetisches Feld mit einer Flussdichte von 100 T nicht-
destruktiv ermöglichen [17]. Das Leitermaterial soll zudem eine Gleichmaßdehnung von 
mindestens 3 - 5% aufweisen, um die über der Streckgrenze liegenden mechanischen 
Belastungen auf die Verstärkung zu übertragen, da diese sonst zum Bruch des Leiters führen [7]. 
Es wurde schon erwähnt, dass das Material eine gewisse Leitfähigkeit aufweisen muss. Diese soll 
mindestens 60% IACS betragen. Dadurch soll es möglich sein, einen großen elektrischen Strom 
durch den Leiter fließen zu lassen, ohne dass es zu großen ohmschen Verlusten kommt. 
Gleichzeitig wird eine zu große Temperaturerhöhung des Leiters, die naturgemäß zu einer 
Festigkeitsminderung des Materials führt, vermieden.  
Wie es schon in der Einleitung erwähnt wurde, sind vier Klassen von Materialien auf Cu-Basis in 
Bezug auf die Anwendung als Leitermaterial in Hochfeldmagnetspulen interessant: Cu–Al2O3- 
(GlidCop®), Cu/Stahl-, Cu-Ag- und Cu-Nb-Verbundwerkstoffe. 
Die Cu–Al2O3 (GlidCop®) Materialien sind kommerziell verfügbar, weisen aber eine viel zu niedrige 
Festigkeit von nur 650 MPa auf, obwohl die elektrische Leitfähigkeit von über 80% IACS jedoch für 
die Anwendung in einer Pulsfeldspule ausreichend ist [18]. Cu/Stahl-Makroverbundwerkstoffe sind 
ebenfalls verfügbar. Diese Materialien werden durch gemeinsame Umformung eines zylindrischen 
Cu-Kerns in einer Stahl-Hülle hergestellt („rod in tube“ – Technologie). Dieser Verbund wird durch 
Kaltumformung bis zum Endquerschnitt verarbeitet. Hierdurch wird gleichzeitig das Material, vor 
allem aber die Stahl-Hülle, verfestigt und es werden Festigkeiten von 1,2 GPa und mehr erreicht. 
Die Leitfähigkeit dieser Verbunde wird durch den Cu-Anteil am Querschnitt eingestellt und beträgt 
ca. 50% IACS [19]. Die Duktilität ist mit etwas über 1% allerdings zu niedrig. Cu-Ag-
Mikroverbundwerkstoffe werden durch Gießen, Wärmebehandlung und anschließende Umformung 
hergestellt [20]. Mit diesen Verbundwerkstoffen kann unter optimierten Herstellungsparametern 
eine Festigkeit von 1,3 GPa, eine elektrische Leitfähigkeit von 60% IACS und eine Duktilität von 
weniger als 2% erreicht werden [21]. 
Wie bereits in der Einleitung erwähnt, ist die Herstellung von Cu-Nb-Legierungen aufgrund von 
vernachlässigbar kleiner Randlöslichkeit der beiden Komponenten ineinander (Abb. 1) kompliziert. 
Cu-Nb-Verbundwerkstoffe werden derzeit durch zwei verschiedene Verfahren hergestellt, die 
jedoch entscheidende technologische Schwächen aufweisen. Hierbei handelt es sich zum Einen 
um die Technologie der „in situ Cu-Nb-Werkstoffe“ mit nichtkontinuierlichen Filamenten [11]. Zum 
Anderen werden so genannte „nanostrukturierte Cu-Nb-Werkstoffe“ mit kontinuierlichen 
Filamenten durch die „rod in tube“ Technologie hergestellt [12]. 
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Abb. 1. Zustandsdiagramm von Cu-Nb im Gleichgewicht [10]. 
 
Die „in situ Cu-Nb-Verbundwerkstoffe“ werden durch Gießen und anschließende starke 
Umformung bis η = 12 (
A
A0ln=η , A0: Anfangs-, A: Endquerschnitt) hergestellt [11, 22, 23]. Die 
Festigkeit erreicht Werte von über 2 GPa, da Niob, das nach dem Gießen in dendritischer Form in 
der Cu-Matrix vorliegt, zusammen mit Kupfer zu feinen Filamenten von ca. 50 nm Durchmesser 
gezogen wird [9, 22]. Um Nb-Filamente mit einem Durchmesser von 50 nm und damit gleichzeitig 
die maximal erreichbare Festigkeit zu realisieren, dürfen die Nb-Dendriten nach dem Gießen eine 
Größe von 10 µm nicht überschreiten. Diese Größe hängt stark von der Abkühlgeschwindigkeit 
beim Gießen und in Konsequenz auch vom Durchmesser des Gussstücks ab [11]. Demnach darf 
das Gussstück im Hinblick auf maximale Festigkeit einen Durchmesser von 100 mm nicht 
überschreiten. Nach Umformung mit η = 12 hat der Draht einen Durchmesser von nur noch 
0,25 mm. Die bis zu einem Durchmesser von 3 mm umgeformten Drähte weisen eine Festigkeit 
von ca. 1000 MPa auf [11, 24]. Dies ist für die Anwendung in 100 T -Hochfeldmagnetspulen nicht 
ausreichend ist, zumal die Konzepte für diese Magnete von noch wesentlich größeren 
Drahtquerschnitten (bis zu 25 mm²) ausgehen [25].  
„Nanostrukturierte Cu-Nb-Werkstoffe" mit kontinuierlichen Filamente mit kontinuierlichen 
Filamenten werden durch die „rod in tube" Technologie hergestellt [12]. Dieses Verfahren besteht 
aus Strangpressen, Drahtziehen und Bündeln mehrerer Drähte zu einem neuen Verbund, der 
beginnend mit dem Strangpressen erneut prozessiert wird [26]. Der fertig prozessierte Leiter weist 
eine Querschnittsfläche von 6 mm² auf, in der ca. 57 Millionen Nb-Fasern enthalten sind. Dies 
weist auf die großen technologischen Schwierigkeiten bei der Herstellung solcher Leiter hin. Die 
auf diese Weise hergestellten Drähte weisen eine maximale Festigkeit von 1250 MPa und eine 
elektrische Leitfähigkeit von 68% IACS auf [26]. Eine Verringerung der Anzahl der Nb-Filamente im 
Leiter bis auf 9 Millionen, das heißt eine Vereinfachung der Herstellung, führt zu einer Abnahme 
der mechanischen Festigkeit auf ein Niveau von 850 MPa [27]. 
Mit beiden Technologien können nur geringe Mengen von hochfesten Cu-Nb-Verbundwerkstoffen 
hergestellt werden, die den Anforderungen eines Leitermaterials für eine 100 T - Pulsfeldspule 
genügen. Dennoch erscheint die Härtung der kfz Cu-Matrix durch sehr feine und homogen verteilte 
krz Nb-Filamente viel versprechend. Dabei kann die elektrische Leitfähigkeit auf hohem Niveau 
erhalten bleiben, da diese in erster Näherung dem Cu-Anteil im Verbundwerkstoff entspricht. Um 
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die vorher genannten Schwierigkeiten zu überwinden, wird in der vorliegenden Arbeit ein Cu-Nb-
Verbundwerkstoff auf pulvermetallurgischem Wege hergestellt. Die Einstellung des gewünschten 
Gefüges erfolgt durch Pulvermetallurgie, Wärmebehandlung und anschließender Umformung zum 
Draht.  
Diese Technologie wurde in anderer Form bereits zur Herstellung von supraleitenden Cu-Nb- und 
Cu-Nb3Sn-Drähten angewendet [28, 29]. Hierbei wurden Cu-Pulver und Nb-Pulver vermischt, 
hydrostatisch vorgepresst und bei 1050 °C in einem Stahlmantel stranggepresst. Die Cu-Nb-
Stange wurde anschließend zu einem Draht gezogen. Für die Herstellung von Cu-Nb3Sn-Drähten 
wurde der Verbunddraht zum Schluss noch mit Zinn beschichtet und bei hoher Temperatur 
ausgelagert, um die Bildung der Nb3Sn - Phase zu bewirken. Der mit η = 7,2 gezogene 
Verbunddraht besteht aus über 105 Nb-Filamenten, deren Durchmesser in der Größenordnung von 
100 nm bis zu einigen µm liegen. Um eine hohe Festigkeit von über 1 GPa in einem Cu-Nb-Draht 
zu erreichen, dürfen die Nb-Filamente jedoch einen Durchmesser von 50 - 100 nm nicht 
überschreiten [22].  
Die in der vorliegenden Arbeit untersuchten Cu-Nb-Legierungen wurden, wie bereits erwähnt, 
pulvermetallurgisch hergestellt. Das Gefüge mit sehr feinen Nb-Teilchen in der Cu-Matrix wird 
hierbei durch das Lösen von Niob in Kupfer beim mechanischen Legieren und durch die Bildung 
von Nb-Teilchen während einer anschließenden Wärmebehandlung erreicht. Aus den Arbeiten von 
Morris et al. ist bekannt, dass etwa 3At.-% Niob durch mechanisches Legieren in Kupfer gelöst 
werden können [30, 31, 32]. Dieser Ansatz wird in der vorliegenden Arbeit aufgegriffen. Während 
des mechanischen Legierens wird ein Cu-Nb-Mischkristall erzeugt. Bei der anschließenden 
Kompaktierung beziehungsweise Wärmebehandlung wird Niob in Form von feinen homogen 
verteilten Teilchen wieder ausgeschieden. Die Größe der Nb-Teilchen hängt von der Temperatur 
sowie von der Dauer der Wärmebehandlung ab und kann über einen weiten Bereich variiert 
werden. Die Cu-Nb-Legierung wird anschließend mittels Walzen und Ziehen zu einem Draht 
umgeformt. Die Nb-Teilchen werden während der Umformung zu sehr feinen Filamenten gezogen, 
wodurch eine hohe Festigkeit erreicht wird. 
Der Vorteil gegenüber dem „in situ“-Verfahren besteht darin, dass das Gefüge vor der Umformung 
im gesamten Volumen leicht einstellbar und vor allem homogen ist. Damit sind die zu erwartenden 
Drahtabmessungen durch die Größe der Pressmatrize limitiert und nicht durch 
werkstoffintrinsische Größen. Darüber hinaus kann eine Umformung mit kleineren Umformgraden 
angewendet werden. Der Vorteil gegenüber dem „rod in tube“ Verfahren liegt darin, dass die 
gewünschte Anzahl und die Größe der Nb-Teilchen über die Wärmebehandlung regulierbar sind. 
Dadurch ist die Drahtherstellung mit einem geringeren technischen Aufwand verbunden. Um die 
hohe Festigkeit (> 1000 MPa) zu erreichen, soll der Werkstoff, der nach dem „rod in tube“ 
Verfahren hergestellt wurde, einen hohen Nb-Anteil (> 20 Vol.-%) aufweisen, der sich nachteilig 
auf die elektrische Leitfähigkeit auswirkt.  
2.2 Mechanisches Legieren 
Mechanisches Legieren ist ein pulvermetallurgisches Verfahren, bei dem ein homogenes Material 
durch Mahlen von elementaren Pulvern erzeugt wird. Die hierbei entstehenden Pulverteilchen 
weisen eine gleichmäßige Verteilung der Legierungselemente auf. Demnach kann jedes einzelne 
Pulverteilchen als Legierung betrachtet werden. Durch mechanisches Legieren wird die 
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Herstellung von Materialien ermöglicht, die zum Beispiel aufgrund eines großen 
Schmelztemperatur- oder Dichteunterschieds der beteiligten Komponenten auf 
schmelzmetallurgischem Weg nicht herstellbar sind. Moderne Legierungen, wie zum Beispiel 
ODS-Materialien (Oxide Dispersion Strengthened) auf Kupfer- (z.B. GlidCop®) oder Nickel-Basis 
(z.B. Superalloys), amorphe und nanokristalline Materialien werden durch mechanisches Legieren 
erfolgreich hergestellt und zum Teil auch industriell verwendet [33, 34, 35, 36]. Erstmals wurde das 
Verfahren Ende der 60er Jahre von J. S. Benjamin et al. zur Herstellung von ODS-Nickel-Basis 
Superlegierungen am „Paul D. Merica Research Laboratory“ der „International Nickel Company“ 
(INCO) eingesetzt [37, 38]. 
Beim mechanischen Legieren werden Mühlen verschiedener Bauart, wie Attritoren, 
Planetenkugelmühlen, Fallmühlen oder Vibrationskugelmühlen verwendet [39]. Das Pulver wird 
zusammen mit den Mahlkörpern (in der Regel Kugeln) in einen Mahlbehälter eingebracht. Das 
Rotieren der Mahlbecher auf einer selbst rotierenden Trägerscheibe in einer Planetenkugelmühle 
(Abb. 2a) oder die Rotation eines Flügelrades in einem starren Becher im Fall eines Attritors (Abb. 
2b) bewirken Stöße der Mahlkörper miteinander oder mit der Gefäßwand. Befindet sich ein 
Pulverteilchen zwischen den Mahlkörpern beziehungsweise zwischen dem Mahlkörper und der 
Gefäßwand, so wird beim Stoß die kinetische Energie der Mahlkörper auf dieses Pulverteilchen in 
Form von mechanischen Spannungen übertragen. Die Zusammenstöße bestimmen im 
Wesentlichen den Mahlfortschritt. Durch die Einwirkung der Stoßkraft werden die Pulverteilchen 
verformt. An diesen werden neue atomar reine Oberflächen gebildet. Bei weiteren Stößen kommen 
die Pulverteilchen in Kontakt miteinander und werden an den atomar reinen Oberflächen 
miteinander verschweißt. Die andauernde Verformung der Pulverteilchen führt zu einem Anstieg 
der Defektdichte (Leerstellen, Versetzungen) und damit zur Verfestigung der Pulverteilchen. Wenn 
das Verformungsvermögen der Pulverteilchen erschöpft ist, kommt es zum Aufbrechen der 
Teilchen. Während des Mahlens wiederholen sich Verformungs-, Verschweiß- und 
Aufbrechvorgänge. Da im Anfangsstadium des Mahlens die Pulverteilchen noch weich sind, 
dominiert das Verschweißen der Teilchen miteinander. Die Pulvergröße nimmt stark zu. Im zweiten 
Stadium des Mahlens nimmt die Pulvergröße ab, da das Pulver zunehmend spröder wird und das 
Aufbrechen der Pulverteilchen dominiert. Im dritten und längsten Stadium herrscht ein 
Gleichgewicht zwischen Verschweiß- und Aufbrechvorgängen. Die Pulvergröße ist in diesem 
Stadium nahezu konstant [40].  
 
   
      a)          b) 
Abb. 2. Planetenkugelmühle (a) und Attritor (b). 
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Der Mahlfortschritt hängt stark von der plastischen Verformbarkeit der eingesetzten Komponenten 
ab. So kann im Fall sehr duktiler Elemente das Verschweißen der Pulver der vorherrschende 
Mechanismus während des gesamten Mahlvorgangs sein. In diesem Fall werden die 
Bruchvorgänge stark unterdrückt und die Mahleffektivität verringert [41]. Um dem starken 
Verschweißen der Pulverteilchen miteinander entgegenzuwirken werden Mahlhilfsmittel, so 
genannte „process control agents“ (PCA’s), beim Mahlen zugesetzt [42]. PCA’s verteilen sich 
während des Mahlens als dünne Schicht auf der Oberfläche der Pulverteilchen. Dies führt 
einerseits zu einer Verringerung der Oberflächenenergie der Pulverteilchen, wodurch die für die 
Zerkleinerung der Pulver aufzuwendende Arbeit verringert wird. Andererseits wird die Entstehung 
atomar reiner Oberflächen verhindert, an denen die Pulverteilchen miteinander verschweißen 
können. Hierdurch kann ein Gleichgewicht zwischen den Verschweiß- und Aufbrechvorgängen der 
Pulverteilchen beim Mahlen von sehr duktilen Elementen erreicht werden. Als PCA’s werden 
Flüssigkeiten, wie Benzol (C6H6), Ethanol (C2H5OH), oder feste Phasen, wie Paraffin, Graphit oder 
Stearinsäure (CH3(CH2)16COOH), verwendet [43]. Durch den Einsatz der PCA’s kommt es aber oft 
zu Verunreinigungen, die diese Substanzen in die Pulver einbringen. Eine alternative Möglichkeit, 
das Verformungsvermögen der Pulver zu reduzieren, ist das Mahlen bei niedrigen Temperaturen 
(„cryo milling“) [41, 44]. Hierbei wird die Verringerung der plastischen Verformbarkeit der Metalle 
bei tiefen Temperaturen ausgenutzt [45]. 
 
       
     a)         b)    c)      d) 
Abb. 3. Entwicklung des Gefüges beim mechanischen Legieren von zwei duktilen Komponenten. 
 
Der Mahlfortschritt, die Gefügeentwicklung sowie das Ergebnis des mechanischen Legierens 
insgesamt, hängen neben der Mischungsenthalpie des Systems stark von der plastischen 
Verformbarkeit der eingesetzten Pulver ab. Aus diesem Grund werden nach einem Vorschlag von 
Koch drei Systeme unterschieden: duktil/duktil, duktil/spröd und spröd/spröd [46]. Da in dem hier 
untersuchten Fall die beiden Komponenten Kupfer und Niob eine hohe plastische Verformbarkeit 
besitzen, gehören die Cu-Nb-Legierungen zu dem „duktil/duktil" System. Die Entwicklung des 
Gefüges beim mechanischen Legieren von zwei duktilen Komponenten wird in Abb. 3 dargestellt. 
Im ersten Stadium des Mahlens werden die Pulverteilchen verformt und miteinander verschweißt. 
Es bildet sich ein lamellares Gefüge (Abb. 3b). Im weiteren Verlauf werden die Lamellen durch die 
wiederholten Vorgänge der Verformung, des Verschweißens und des Aufbrechens der 
Pulverteilchen soweit verfeinert (Abb. 3c), dass die Lamellen optisch nicht mehr aufgelöst werden 
können (Abb. 3d). Das weitere Mahlen führt im Wesentlichen zum Vermischen der Komponenten 
auf atomarem Niveau durch Interdiffusion.  
Im Inneren der Pulverteilchen wird zur gleichen Zeit ein nanokristallines Gefüge aufgrund der 
starken plastischen Verformung gebildet. Dies läuft über einen der „in situ“ Rekristallisation 
ähnlichen Prozess ab. Durch mechanische Beanspruchung werden die Gitterfehler, wie 
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Leerstellen und Versetzungen, in das Material eingebracht. Da das Material während des Mahlens 
ständig verformt wird, steigt die Dichte der Versetzungen kontinuierlich an. Dadurch wird die freie 
Enthalpie des Gitters erhöht. Um die freie Enthalpie des Gitters wieder zu reduzieren, ordnen sich 
die Versetzungen in energetisch günstigeren Konfigurationen an, wie z. B. in Versetzungswänden. 
Bei einer weiteren Erhöhung der Versetzungsdichte werden aus diesen Korngrenzen gebildet. Die 
Entstehung eines nanokristallinen Gefüges beim Mahlen ist in Abb. 4 dargestellt und kann durch 
folgende Schritte beschrieben werden [47]: 
1. Versetzungen, deren Anzahl mit zunehmender Mahldauer ansteigt (Abb. 4a), ordnen sich 
ab einer bestimmten Versetzungsdichte in Versetzungswänden (VW) an, und bilden 
Versetzungszellen (Abb. 4b); 
2. Durch eine weitere Erhöhung der Versetzungsdichte wandeln sich die Versetzungswände 
in Subkorngrenzen (SG), die Versetzungszelle in Subkörner um (Abb. 4c); 
3. Bei weiterer plastischer Verformung steigt die Versetzungsdichte wieder an, was die 
Umwandlung der Subkorngrenzen zu Großwinkelkorngrenzen (KG) bewirkt (Abb. 4d); 
4. Unter ständiger Beanspruchung der Pulverteilchen während des Mahlens nimmt die 
Versetzungsdichte immer weiter zu, wodurch die Körner durch die zuvor beschriebene 
Prozessführung weiter verfeinert werden (Abb. 4e – g). 
 
 a)   b)   c)  d)    e)        f)        g) 
Abb. 4. Bildung eines nanokristallinen Gefüges während des Mahlens [47]. 
Die resultierende Korngröße hängt von den intrinsischen Eigenschaften der Komponenten ab, die 
für die konkurrierenden Prozesse, wie plastische Verformung (Versetzungsmultiplikation) und 
Erholung (Bildung von Versetzungswänden und weiteres Umwandeln in Korngrenzen) 
verantwortlich sind [48].  
Wie bereits erwähnt, führt die große Anzahl der Gitterfehler, die durch das Mahlen gebildet 
werden, zur Erhöhung der freien Enthalpie des Materials. Andererseits verursachen die hohe 
Versetzungs- und Leerstellendichte sowie die große Korngrenzenoberfläche eine starke 
Beschleunigung der Diffusion der Komponenten. Beides zusammen, das heißt die hohe freie 
Enthalpie und die starke Diffusion, begünstigt die Festkörperreaktion, durch die die Bildung 
metastabiler oder sogar amorpher und quasikristalliner Phasen beim mechanischen Legieren 
ermöglicht wird [35, 49, 50, 51, 52].  
Durch mechanisches Legieren können auch Mischkristalle hergestellt werden, deren 
Komponenten im thermodynamischen Gleichgewicht eine sehr geringe oder eine vernachlässigbar 
kleine gegenseitige Mischbarkeit zeigen [53, 54]. Der Mechanismus der Bildung eines 
Mischkristalls durch mechanisches Legieren für Systeme mit positiver Mischungsenthalpie, wie es 
für das Cu-Nb-System der Fall ist, wurde von Schwarz beschrieben [55]. Dieses Modell basiert auf 
der parelastischen Wechselwirkung zwischen Fremdatom und elastischem Verzerrungsfeld einer 
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Versetzung. Durch die Einlagerung der Fremdatome am Versetzungskern (Abb. 5a) kann die 
Gitterverzerrung um die Versetzung verringert werden. Mit zunehmendem Größenunterschied 
zwischen Matrix- und Fremdatom nimmt die Energie der parelastischen Wechselwirkung zu. Diese 
kann größer als die positive Mischungsenthalpie des Systems werden. In diesem Fall ist die 
Löslichkeit der Fremdatome in den Versetzungen im Vergleich zur ungestörten Matrix stark erhöht 
und trotz der positiven Mischungsenthalpie des Systems werden die Fremdatome zu dem 
Versetzungskern in das benachbarte Matrixkorn hineingezogen.  
Die Bildung eines Mischkristalls während des mechanischen Legierens kann durch folgende 
Schritte beschrieben werden (Abb. 5b [55]): Versetzungen, die sich an der Phasengrenze 
befinden, ziehen die Legierungsatome an (Abb. 5b1). Die Legierungsatome diffundieren entlang 
der Versetzungskerne in die Matrix hinein (Abb. 5b2). Es bildet sich eine „Atomkette“ von 
Legierungsatomen an der Versetzungslinie im Matrixkorn. Bei einem Stoß der Kugel mit dem 
Pulverteilchen wird auf die Versetzung Energie übertragen und sie beginnt zu gleiten. Da die 
Diffusion der Fremdatome viel langsamer als das Gleiten einer Versetzung ist, löst sich die 
Versetzung von den Legierungsatomen ab, die dann im Matrixkorn verbleiben (Abb. 5b3). Durch 
mehrfache Wiederholung dieses Vorgangs entsteht eine Übersättigung der Matrix in der Nähe der 
Phasengrenze. Die große Anzahl der Phasengrenzen infolge der Bildung eines lamellaren 
Gefüges beim mechanischen Legieren und die hohe Versetzungsdichte aufgrund der starken 
plastischen Verformung der Pulver beim Mahlen beschleunigen diesen Vorgang. Die Entstehung 
eines nanokristallinen Gefüges im Pulverteilchen (Abb. 5c) ermöglicht die Bildung des 
Mischkristalls im gesamten Volumen der Pulverteilchen (Abb. 5d), sofern die Korngröße 
vergleichbar mit der Breite des übersättigten Bereichs ist.  
 
     
 a)         b)             c)           d) 
Abb. 5. Bildung eines Mischkristalls beim mechanischen Legieren. 
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2.3 Grundlagen der Festigkeitssteigerung in Metallen 
 
Die Festigkeit ist eine mechanische Werkstoffeigenschaft, die die Fähigkeit eines Werkstoffs 
ausdrückt, einer äußeren Belastung entgegenzuwirken. Gleichzeitig wird damit die Reaktion eines 
Werkstoffs auf äußere Belastung beschrieben, die sich durch Verformung des Werkstoffs bis hin 
zum Bruch auswirkt. Für ein besseres Verständnis der Methoden der Festigkeitssteigerung werden 
im Folgenden die Grundlagen der Verformung zusammenfassend dargestellt. 
 
2.3.1 Verformung und Versetzungstheorie 
Die Verformung ist die Fähigkeit eines Werkstoffs, seine Form unter einer äußeren Belastung zu 
ändern. Bekommt der Werkstoff nach der Entlastung seine ursprüngliche Gestalt wieder, wird die 
Verformung als elastisch bezeichnet. Die elastische Verformung basiert auf der Änderung der 
Position der Atome unter Belastung, ohne dass die Atome soweit aus ihrer Gleichgewichtslage 
entfernt werden, dass es energetisch ungünstiger wird, in die Gleichgewichtslage zurückzukehren. 
Nach der Lastwegnahme kehren die Atome in diesem Fall in ihre ursprüngliche Lage zurück. Die 
elastische Formänderung ist proportional zu der von außen angelegten Spannung und wird durch 
das Hookesche Gesetz (2) beschrieben [45]: 
 
 
γτ
εσ
⋅=
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 (2) 
σ: Normalspannung; E: Elastizitätskonstante; ε: Dehnung 
τ: Schubspannung; G: Schubmodul; γ : Scherung 
 
Je größer die materialabhängige Konstante, die Elastizitäts- bzw. der Schubmodul, ist, desto höher 
ist der Widerstand des Werkstoffs gegen die elastische Verformung. 
Kehrt der Werkstoff nach der Entlastung nicht in seine ursprüngliche Form zurück, so wird die 
Verformung als plastisch bezeichnet. Die wichtigsten Mechanismen der plastischen Verformung 
sind: Versetzungsbewegung, Zwillingsbildung, Phasenumwandlung, Korngrenzengleitung und 
Materialtransport durch Diffusion. Bei tiefen Temperaturen bzw. im Temperaturbereich unter 0,5⋅Tm 
(Tm: die Schmelztemperatur) erfolgt die plastische Verformung in konventionellen Materialien 
hauptsächlich durch die Versetzungsbewegung. Eine Versetzung ist ein eindimensionaler 
Gitterbaufehler im Kristall. Sie stellt eine lokalisierte Gitterstörung dar, die abgescherte und noch 
nicht abgescherte Bereiche eines Kristalls trennt (Abb. 6). Wandert eine Versetzung durch einen 
Kristall, so wird der Kristall in der Gleitebene der Versetzung um die Länge eines Atomabstandes 
abgeschert (Abb. 6) beziehungsweise plastisch verformt. Jede Versetzung ist durch ihren Burgers-
Vektor b
r
 charakterisiert. Der Burgers-Vektor ist ein Maß für die Gitterstörung, die mit der 
Anwesenheit einer Versetzung im Kristall verbunden ist. Eine von außen angelegte Spannung 
erzeugt eine Kraft, die auf die Versetzung wirkt. Diese so genannte Peach-Koehler-Kraft K
r
 steht 
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mit der angelegten Spannung σ und dem Burgers-Vektor in Zusammenhang, wobei diese auf eine 
gewisse Längeneinheit, das Linienelement sd
r
, wirkt [56]: 
 
 sdbK
rrr
×⋅= )(σ  (3) 
 
 
 
Abb. 6. Formänderung eines Kristalls durch die Versetzungsbewegung. 
 
Versetzungen bewegen sich auf Gleitebenen. Um eine Versetzung auf einer Gleitebene zu 
bewegen, muss sie eine Konfiguration höherer Energie überwinden. Die für die Bewegung einer 
Versetzung im Kristall benötigte Peierls-Spannung τp lässt sich wie folgt berechnen [57]:  
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 d: Ebenenabstand; ν: Poissonkonstante 
 
Da die zum Gleiten der Versetzung benötigte Schubspannung proportional zum Schubmodul ist, 
haben Materialien mit einem hohen Schubmodul (z. B. Wolfram mit G = 150 GPa) einen höheren 
Widerstand gegen plastische Verformung als Materialien mit einem niedrigen Schubmodul (z. B. 
Kupfer mit G = 46 GPa). Aus der exponentiellen Abhängigkeit der Peierls-Spannung vom 
Ebenenabstand d ergeben sich die Gleitsysteme (Gleitebene und Gleitrichtung), in denen das 
Versetzungsgleiten bei niedrigster Spannung erfolgt. Da die Peierls-Spannung mit zunehmendem 
d und abnehmendem b kleiner wird, ist das Gleiten der Versetzungen in den dichtest gepackten 
Ebenen und in die dichtest gepackten Richtungen am einfachsten. In kfz-Metallen wird das {111} 
<110> Gleitsystem beobachtet. In krz-Metallen kommt es vorwiegend zu Einfachgleitung in {110} 
<111> Systeme. 
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2.3.2 Härtungsmechanismen 
Härtung bedeutet im Allgemeinen die Behinderung der Versetzungsbewegung. Die Bewegung von 
Versetzungen durch einen Kristall wird durch Gitterbaufehler gebremst, die im Folgenden 
aufgelistet sind: 
• 0 – dimensionale „Punktdefekte“:  z. B. Fremdatome; 
• 1 – dimensionale „Liniendefekte“:  z. B. Versetzungen; 
• 2 – dimensionale „Flächendefekte“:  z. B. Korn- bzw. Phasengrenzen; 
• 3 – dimensionale „Volumendefekte“: z. B. Teilchen. 
Die Verfestigungsmechanismen (Härtungsmechanismen) basieren auf einer Wechselwirkung der 
Versetzungen mit Defekten. Aufgrund dieser Wechselwirkungen wird die Versetzungsbewegung 
behindert. Mögliche Härtungsmechanismen sind im Einzelnen: Verformungsverfestigung, 
Korngrenzenverfestigung, Mischkristallhärtung, Ausscheidungs- und Dispersionshärtung. Im 
Folgenden wird auf die wesentlichen Prinzipien dieser wichtigen Härtungsmechanismen genauer 
eingegangen.  
 
2.3.2.1 Verformungsverfestigung 
Jede Versetzung verursacht eine lokale Gitterverzerrung. Gleichzeitig ist mit jeder Versetzung ein 
elastisches Spannungsfeld verbunden, über das die Versetzungen miteinander in Wechselwirkung 
treten. Die Wechselwirkungskraft wird durch die Peach-Koehler-Gleichung (Gl. 3) beschrieben. So 
wirkt auf jede Versetzung ein Spannungsfeld aller Versetzungen in ihrer Umgebung, die sich in 
einem parallelen Gleitsystem befinden. Damit eine Versetzung eine andere passieren kann, muss 
eine kritische Spannung überwunden werden, die als Passierspannung τpass bezeichnet wird [58]: 
 
 
 
 Ppass Gbd
Gb
ραατ 11 ==  (5) 
 α1: Geometriefaktor; ρp: Versetzungsdichte auf den parallelen Gleitebenen 
 
Das Versetzungsgleiten wird nicht nur durch die Versetzungen auf den parallelen, sondern auch 
durch Versetzungen auf nichtparallelen (sekundären) Gleitebenen behindert. Trifft eine bewegliche 
Versetzung eine andere Versetzung, die sich auf einer sekundären Gleitebene befindet, so muss 
diese geschnitten werden. Beim Schneidprozess wird ein Sprung oder ein Knick in den 
Versetzungen erzeugt. Das ist sowohl mit Arbeit als auch mit einer Energieerhöhung verbunden. 
Für die dafür nötige Schneidspannung τS gilt [58]: 
 
 W
W
S Gbl
Gb
ρτ
2
1
2
1
==  (6) 
 lW: mittlere freie Versetzungslänge 
 ρw: Versetzungsdichte auf den sekundären Gleitebenen (Waldversetzungen) 
 
Die Versetzungsdichte ist vor Beginn des plastischen Fließens in allen Gleitsystemen etwa gleich 
groß. Die Gesamtversetzungsdichte ρ ist die Summe aus den Anteilen der jeweilige Gleitsysteme 
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ρp und ρw. Die für die Versetzungsbewegung notwendige Schubspannung τ0 wird damit durch die 
Taylor-Gleichung (Gl. 7) beschrieben: 
 
 ρατττ GbSpass ⋅=+=0  (7) 
 α=0,1…1: materialabhängige Konstante 
 
Die für die Versetzungsbewegung erforderliche Schubspannung τ0 ist proportional zur Wurzel aus 
der Versetzungsdichte. Je höher die Versetzungsdichte ist, desto höher wird die Spannung, die für 
die Versetzungsbewegung erforderlich ist. Die Erhöhung der Versetzungsdichte ist das 
Hauptprinzip bei der Verfestigung von Metallen durch plastische Verformung. 
 
2.3.2.2 Korngrenzenverfestigung 
Aufgrund des Orientierungsunterschiedes zwischen zwei benachbarten Körnern stellt der Burgers-
Vektor einer Versetzung keinen Translationsvektor für das Nachbarkorn dar. Deshalb können 
Korngrenzen von den Versetzungen nicht überwunden werden. Die Versetzungen werden an den 
Korngrenzen aufgestaut. Beim Aufstauen wirken die Versetzungen über eine Rückspannung auf 
die nachfolgenden Versetzungen. Da die Rückspannung mit zunehmender Versetzungszahl 
ansteigt, wird der Abstand der nachfolgenden von der vorherigen Versetzung immer größer. Die 
Aufstaulänge ist aber durch den halben Korndurchmesser D/2 begrenzt. Daraus ergibt sich 
aufgrund einer angelegten Spannung eine bestimmte maximale Anzahl von Versetzungen, die in 
der Länge D/2 untergebracht werden kann. Auf die erste Versetzung an der Korngrenze wirkt 
damit nicht nur die angelegte Spannung, sondern auch die abstoßende Kraft der nachfolgenden 
Versetzungen. Diese Spannung wirkt auch in das unverformte Nachbarkorn hinein. Dadurch wird 
die wirksame Spannung in dem Nachbarkorn erhöht und eine plastische Verformung in dem Korn 
ausgelöst. Die Spannung, die für den Beginn des plastischen Fließens im Nachbarkorn nötig ist, 
wird durch die Hall-Petch-Gleichung (Gl. 8) beschrieben [59, 60]: 
 
 
D
kHP
'
0 += ττ  (8) 
 τ0: kritische Schubspannung des Einkristalls 
 k’HP: materialabhängige Hall-Petch-Konstante  
 
Da die Schubspannung umgekehrt proportional zur Wurzel aus der Korngröße des Materials ist, 
kann durch Kornfeinung eine Festigkeitssteigerung erreicht werden. Dieses Prinzip wird in der 
Praxis an vielen Materialien erfolgreich angewendet. 
 
2.3.2.3 Mischkristallhärtung 
Fremdatome können mit einer Versetzung parelastisch oder dielastisch wechselwirken. Dadurch 
wird die Versetzungsbewegung eingeschränkt. Die Größe der Fremdatome weicht in der Regel 
von der der Matrixatome ab. Deshalb wird durch die Einlagerung der Fremdatome in der Matrix 
das Gitter der Matrix verzerrt und seine elastische Energie erhöht. Um die elastische Energie zu 
2. Grundlagen und Motivation 15 
minimieren, werden die Fremdatome bevorzugt in die geweiteten oder komprimierten Bereiche des 
Versetzungskerns eingelagert [61]. Die Bewegung der Fremdatome erfolgt durch Diffusion, die 
aber ein wesentlich langsamer Prozess als das Versetzungsgleiten ist. Um gleiten zu können, 
muss sich die Versetzung zunächst von den Fremdatomen trennen. Dies ist mit einer 
Energieerhöhung verbunden. Die dabei wirkende Rückkraft ist die parelastische 
Wechselwirkungskraft [45]: 
 
 δ2max GbF
P =  (9) 
 δ: Änderung des Gitterparameters aufgrund des Zulegierens 
 
Die dielastische Wechselwirkung zwischen Versetzung und Fremdatom resultiert aus 
unterschiedlichen Schubmodulen. Da die Energie einer Versetzung proportional zum Schubmodul 
ist, hängt die dielastische Wechselwirkung mit der Veränderung der Versetzungsenergie 
zusammen [62]. Um eine Versetzung durch Bereiche zu bewegen, die mit unterschiedlicher 
Linienenergie verbunden sind, wird eine zusätzliche Kraft benötigt, die als dielastische 
Wechselwirkungskraft bezeichnet wird [45]: 
 
 η2max 20
1
GbF d ≈  (10) 
 η: Änderung des Schubmoduls durch das Zulegieren 
 
Bei der Einlagerung von Fremdatomen in die Matrix lässt sich die Erhöhung der kritischen 
Schubspannung, die für das plastische Fließen nötig ist, aus den rücktreibenden Kräften 
berechnen [63]: 
 
 
2
3
2
20
1
3
1





 +=∆ ηδτ cGbc  (11) 
 c: Konzentration der zulegierten Elemente 
 
Die Mischkristallverfestigung ist demnach proportional zur Wurzel der Konzentration der 
zulegierten Fremdatome.  
 
2.3.2.4 Teilchenhärtung 
Teilchen stellen für Versetzungsbewegungen ebenfalls sehr wirksame Hindernisse dar. Sie können 
auf verschiedene Art und Weise im Gefüge entstehen oder hineingetragen werden. Trifft eine 
Versetzung ein inkohärentes Teilchen (z. B. Oxidteilchen oder inkohärente Ausscheidung), so 
kann das Teilchen umgangen werden. Das Umgehen eines Teilchens von einer Versetzung wird 
als Orowan-Mechanismus bezeichnet. Der Orowan-Mechanismus ist die Grundlage der 
Dispersionshärtung. Eine Versetzung kann mehrere Teilchen umgehen, indem sie sich zunächst 
zwischen den einzelnen Teilchen auswölbt. Die Auswölbung wird unter dem Einfluss der äußeren 
Spannung immer größer, bis sich die Versetzungslinie hinter dem Teilchen wieder berührt. Die 
Versetzung trennt sich, wobei ein Teil weiter wandert und ein anderer in Form eines 
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Versetzungsrings um das Teilchen zurückbleibt. Jede nachfolgende Versetzung muss zunächst 
eine Kraft zum Auswölben um das Teilchen aufbringen und weiterhin die von dem ersten 
Versetzungsring ausgehende Rückspannung überwinden. Die für diesen Prozess benötigte 
Spannung ist [45]: 
 
 
r
fGb
OR =τ  (12) 
 r: Teilchenradius; f: Volumenanteil der Teilchen 
 
Das Prinzip der Dispersionshärtung ist die Behinderung der Versetzungsbewegung durch die 
Einlagerung von inkohärenten Teilchen in der Matrix. Bei der Dispersionshärtung ist die 
Fließspannung entscheidend vom Dispersionsgrad (das Verhältnis des Volumenanteils der 
Teilchen zum Teilchenradius) abhängig. Je feiner dabei die Teilchen sind und je größer deren 
Volumenanteil ist, desto wirksamer ist die Dispersionshärtung. 
Trifft eine Versetzung ein kohärentes oder ein teilkohärentes Teilchen (z. B. Ausscheidung), kann 
dieses Teilchen von der Versetzung geschnitten werden, um ein weiteres Gleiten zu ermöglichen. 
Dies ist die Grundlage der Ausscheidungshärtung. Schneidet eine Versetzung ein kohärentes oder 
ein teilkohärentes Teilchen, so muss neben den parelastischen und dielastischen Kräften, die das 
Teilchen auf die Versetzung ausübt, auch noch die mit der Phasengrenze verbundene 
Grenzflächenenergie aufgebracht werden. Die Erhöhung der Schneidspannung ist gegeben durch 
[45]:  
 
 
v
S
Eb
r
f
6
~ 3
2
⋅
⋅⋅=∆ γτ  (13) 
 γ~ : effektive Grenzflächenenergie, Ev: Versetzungsenergie 
 
Die zum Schneiden notwendige Spannung ist proportional zur Wurzel des Teilchenradius. Je 
größer demzufolge das Teilchen ist, desto höher ist die Schneidspannung. Die Schneidspannung 
kann jedoch nicht größer als die Orowan-Spannung werden, da die Versetzung das Teilchen dann 
nicht schneiden, sondern umgehen würde. Das Ziel der Ausscheidungshärtung ist die Einstellung 
einer optimalen Teilchengröße bei der eine maximale Steigerung der kritischen Schubspannung 
erreicht wird. Die optimale Teilchengröße ist dabei unabhängig vom Volumenanteil der 
ausgeschiedenen Phase. Die Zusammenwirkung der einzelnen Härtungsbeiträge werden in 
Abschnitt 4.2.2 diskutiert.  
2. Grundlagen und Motivation 17 
 
2.4 Duktilität 
 
Festigkeit und Duktilität sind die wichtigsten mechanischen Werkstoffeigenschaften, die in einem 
engen Zusammenhang zueinander stehen. Duktilität, auch Verformbarkeit oder Plastizität genannt, 
ist die Fähigkeit von kristallinen Werkstoffen, sich plastisch zu verformen. Das beruht bei 
Raumtemperatur in konventionellen Materialien hauptsächlich auf der Entstehung und Bewegung 
von Versetzungen im Material (Abschnitt 2.3.1). Um eine hohe Festigkeit zu gewährleisten, muss 
die Bewegung der Versetzungen erschwert werden (Abschnitt 2.3.2). Im Gegenteil, um eine hohe 
Duktilität gewährleisten zu können, müssen Versetzungen bewegbar sein.  
Defekte wirken je nach ihrer Art unterschiedlich auf den Ablauf der plastischen Verformung eines 
Werkstoffs. Korn- bzw. Phasengrenzen und kleine Fremdatome behindern vor allem den Anfang 
des makroskopischen plastischen Fließens und erhöhen damit die Streckgrenze des Materials 
(Abschnitte 2.3.2.2 und 2.3.2.3). Nach dem Beginn des plastischen Fließens sind diese 
Hindernisse für die Versetzungsbewegung nicht mehr sehr wirksam. Die Versetzungen werden an 
den kleinen Fremdatomen (z. B. C in Stählen) verankert, indem an der Versetzungslinie so 
genannte Cottrell–Wolken gebildet werden [64]. Erst wenn die Spannung überschritten wird, die 
zum Trennen der Versetzung von den Fremdatomen erforderlich ist, kann die Versetzung zu 
gleiten beginnen. Ist die erforderliche Spannung sehr hoch und wird infolgedessen die 
Versetzungsbewegung verhindert, so tritt der Bruch ohne plastische Verformung ein. In diesem 
Fall wird das Material als spröde bezeichnet. 
Andere Versetzungen oder Teilchen wirken während der plastischen Verformung zunehmend 
hinderlich auf die Versetzungsbewegung (Abschnitte 2.3.2.1, 2.3.2.3, 2.3.2.4). Mit fortschreitender 
Verformung stauen sich immer mehr Versetzungen an den unbeweglichen Versetzungen 
beziehungsweise an den Versetzungsringen um ein Teilchen auf. Durch den stetigen Anstieg der 
Versetzungsdichte wird die plastische Verformung des Materials erschwert. Ist eine weitere 
Versetzungsbewegung nicht mehr möglich, d. h. das plastische Vermögen des Materials ist 
erschöpft, so tritt der Bruch ein. Werkstoffe, in denen die plastische Dehnung bis zum Bruch mehr 
als 10% beträgt, werden als duktile Werkstoffe bezeichnet. Tritt im Werkstoff kein Bruch bis zu 
einer Dehnung von mehr als 100 – 200% auf, so wird das Werkstoffverhalten superplastisch 
genannt. 
Im Hinblick auf optimale mechanische Werkstoffeigenschaften des Materials ist es wichtig, eine 
hohe Festigkeit im Material zu erreichen und die Duktilität dabei nicht stark zu verringern. Die 
Umsetzung dieser Anforderungen kann durch die Einstellung einer kleinen Korngröße oder einer 
homogenen Verteilung feiner Teilchen in duktiler Matrix erfolgen.  
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2.5 Elektrische Leitfähigkeit 
 
Die elektrische Leitfähigkeit basiert auf der gerichteten Bewegung elektrisch geladener Teilchen, 
die durch ein äußeres elektrisches Feld hervorgerufen wird. Bezogen auf das Verhältnis von der 
Leiterlänge zu seinem Querschnitt wird daraus die spezifische elektrische Leitfähigkeit χ ermittelt 
[65] (für die elektrische Leitfähigkeit wird im Folgenden das Symbol χ statt des Üblichen σ 
verwendet, um Missverständnisse zu vermeiden, da das Symbol σ bereits für die mechanische 
Spannung eingesetzt ist). Die elektrische Leitfähigkeit stellt eine Materialkonstante dar und ist die 
wichtigste elektrische Kenngröße eines Werkstoffs. Das Ohm'sche Gesetz beschreibt den 
Zusammenhang zwischen dem angelegten elektrischen Feld E
r
 und der Stromdichte j
r
, wobei die 
Proportionalität durch die elektrische Leitfähigkeit χ gegeben wird: 
 
 Ej
rr
⋅= χ  (14) 
 
Die spezifische elektrische Leitfähigkeit in einem Werkstoff hängt linear von der Konzentration der 
Ladungsträger n, deren Ladung q und deren Beweglichkeit µ im elektrischen Feld ab: 
 
 µχ qn=  (15) 
 
Grundsätzlich lässt sich der Transport von Ladungsträgern in Ionenleitung (Alkalihalogenide) und 
Elektronenleitung (Metalle und Halbleiter) unterteilen. In den für diese Arbeit interessierenden 
Metallen entsteht beim Anlegen eines elektrischen Feldes eine Driftbewegung quasifreier 
Elektronen im Elektronengas, die zum Transport der Ladungsträger führt. Der Transport der 
Ladungsträger äußert sich im resultierenden elektrischen Strom.  
 
2.5.1 Spezifischer elektrischer Widerstand 
Die Bewegung der Ladungsträger im elektrischen Feld wird durch Stöße der Ladungsträger mit 
Phononen oder an Kristallbaufehlern behindert, wodurch die elektrische Leitfähigkeit des Materials 
verringert wird. Eine Verringerung der spezifischen elektrischen Leitfähigkeit bedeutet eine 
Zunahme des spezifischen elektrischen Widerstandes ρ, da diese Größen umgekehrt proportional 
zueinander sind: 
 
 
χ
ρ
1
=  (16) 
 
Der spezifische elektrische (spez. el.) Widerstand eines Metalls setzt sich aus einem 
temperaturabhängigen Anteil ρt, der die Streuung der Elektronen an Phononen berücksichtigt, und 
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aus einem defektbedingten Anteil ρD zusammen. Letzterer wird durch die Streuung an den 
Kristallbaufehlern verursacht: 
 
 Dt ρρρ +=  (17) 
 
2.5.2 Defektbedingter Anteil am spez. el. Widerstand 
Der defektbedingte Anteil am spez. el. Widerstand wird durch die Streuung der Elektronen an 
kristallographischen Baufehlern (Abschnitt 2.3.2) hervorgerufen. Er kann als Summe der Beiträge 
von verschiedenen Defekten verstanden werden [66, 67]: 
 
 PTlKGVFALSD ρρρρρρρ ∆+∆+∆+∆+∆+∆=  (18) 
 
Die einzelnen Komponenten der Widerstandserhöhung durch die Leerstellen ∆ρLS, Fremdatome 
∆ρFA, Versetzungen ∆ρV, Korngrenzen ∆ρKG, eingelagerte Teilchen ∆ρTl sowie Porosität ∆ρP werden 
im Folgenden detailliert erklärt. 
Die durch die Leerstellen bedingte Widerstandserhöhung ∆ρLS basiert auf der Coulomb–Abstoßung 
der Elektronen von Leerstellen, die als Anhäufung negativer Ladungen betrachtet werden können. 
Die Beweglichkeit der Elektronen wird dadurch beeinträchtigt und deren Trajektorie beeinflusst. 
Der daraus resultierende Widerstandszuwachs ist proportional zum spezifischen 
Leerstellenwiderstand ρLS und zur Leerstellenkonzentration cLS [66]: 
 
 LSLSLS c⋅=∆ ρρ  (19) 
 
Im Fall von Kupfer ist der Leerstellenwiderstand ρLS gleich 1,6 µΩcm/At.-% [68]. 
Die im Metall gelösten Fremdatome verursachen zum Einen eine elastische Gitterverzerrung und 
zum Anderen findet eine Wechselwirkung mit den Rumpfatomen statt. Dies führt zu einer 
Erhöhung des Widerstandes aufgrund der Fremdatome ∆ρFA, der sich nach der Nordheim-
Gleichung berechnen lässt [65]: 
 
 
 )1( ccAFA −⋅=∆ρ  (20) 
 A: materialspezifische Konstante; c: Konzentration der Fremdatome 
 
Da mit einer Versetzung ein elastisches Spannungsfeld verbunden ist und eine Störung der 
idealen Anordnung der Atome im Gitter verursacht wird, kommt es zu einer Streuung der 
Elektronen an den Versetzungskernen. Die Versetzungen verursachen somit eine 
Widerstandserhöhung ∆ρV, die proportional zur Versetzungsdichte N und zum spezifischen 
Versetzungswiderstand ρV ist. Der spezifische Versetzungswiderstand hängt von der 
Versetzungsart und dem Werkstoff ab [66]: 
 
 NVV ⋅=∆ ρρ  (21) 
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Auch Korngrenzen wirken wegen der gestörten Atomanordnung und wegen der abschirmenden 
Ladungen („fehlenden“ positiven Ladungen) als Streuzentren für die Elektronen [69]. Der Beitrag 
der Korngrenzen zum Widerstand von ∆ρKG ist proportional zur Korngrenzfläche S pro 
Kornvolumeneinheit V und zum materialabhängigen spezifischen Korngrenzenwiderstand ρKG, der 
für Kupfer bei 2121012,3 cm⋅Ω⋅ −  liegt [70, 71]: 
 
 




⋅=∆
V
S
KGKG ρρ  (22) 
 
Die Kornform wird durch ein Tetrakaidecahedron näherungsweise beschrieben, da dieses einen 
maximalen Füllfaktor aufweist [72]. Dabei ergibt sich 
 
 
dd
d
V
S 365,2
³28
)321(²6
=
⋅
+⋅
=  (23) 
 d: äquivalenter Korndurchmesser 
 
Bei globulitischen Körnern muss berücksichtigt werden, dass ein Drittel der Korngrenzen parallel 
zum Stromfluss liegt und somit nicht als Streuzentren wirkt. Demzufolge wird ein Drittel des 
Beitrages der Korngrenzen am gesamten Widerstand abgezogen [70]. 
Liegen Teilchen einer zweiten Phase in der Matrix vor, die einen höheren Widerstand als die 
Matrix aufweisen, so beeinflusst lediglich das Volumen der Matrix die elektrische Leitfähigkeit 
maßgeblich. Der Beitrag am Gesamtwiderstand von eingelagerten Teilchen Tlρ∆  mit einem 
höheren Widerstand als dem der Matrix ρMe kann wie folgt errechnet werden [73]: 
 
 MeLTl ρρρ −=∆  (24) 
 )
3
2
1(
11
f
MeL
−=
ρρ
 (25) 
 ρL: Widerstand einer Legierung mit Teilcheneinlagerung in der Matrix 
 f: Volumenanteil der Teilchen 
 
Dies gilt aber nur, wenn der Teilchenabstand wesentlich größer als die freie Weglänge der 
Elektronen ist. 
Poren im Material führen zu einer Widerstandserhöhung, da das leitende Volumen durch die 
Poren, ähnlich wie bei Teilchen, herabgesetzt wird. Sind die Poren klein und statistisch 
gleichmäßig verteilt, können für die Berechnung der Widerstandserhöhung die Gleichungen (Gl. 
24) und (Gl. 25) (für die Teilchen) zugrunde gelegt werden, wobei f der Volumenanteil der Poren 
ist. 
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Die Mechanismen, die zu einer hohen Festigkeit im Material führen, können eine Verminderung 
der elektrischen Leitfähigkeit oder Duktilität der Legierung verursachen. Bei der Herstellung eines 
Werkstoffs mit einer bestimmten Kombination von Eigenschaften sind die Auswirkungen der 
Mechanismen, die zur Steigerung der Festigkeit führen, auf die Duktilität und die elektrische 
Leitfähigkeit zu berücksichtigen. Dies soll bei der Herstellung der Cu-Nb-Legierungen für den 
Einsatz in Magnetfeldspulen beachtet werden, da eine hohe Festigkeit, eine ausreichende 
Duktilität und gleichzeitig eine gute elektrische Leitfähigkeit vom Material gefordert werden.  
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3 Charakterisierungsverfahren 
3.1 Mikrostrukturelle Untersuchungen 
3.1.1 Röntgendiffraktometrie 
Röntgenographische Analysen sind zentrale Methoden zur Strukturaufklärung von kristallinen 
Materialien. Bei der Röntgendiffraktometrie wird die Beugung der Röntgenstrahlen am Kristallgitter 
des untersuchten Materials ausgenutzt. Wenn bestimmte geometrische Bedingungen erfüllt sind, 
kommt es zur Reflexion der Röntgenstrahlung am Kristallgitter. Dieser Zusammenhang wird durch 
die Bragg’sche Reflexionsbedingung beschrieben. Fällt ein Röntgenstrahl mit der Wellenlänge λ 
unter dem Winkel θ auf eine Schar von Gitterebenen, die den Ebenenabstand d voneinander 
aufweisen, so wird die Reflexionsbedingung erfüllt und es kommt zu einem Beugungsmaximum. 
Das Bragg’sche Gesetz (Gl. 26) lautet:  
 
 θλ sin2dn =  (26) 
 
Hierin ist n eine natürliche Zahl, die angibt, wie oft die Wellenlänge in die Wegdifferenz zweier 
Strahlen passt, die an zwei parallelen Netzebenen gebeugt werden. Jede Kristallstruktur weist eine 
Reihe verschiedener Netzebenenabstände auf. Zusätzlich werden diese Abstände dadurch 
verändert, dass die Kristallstruktur von verschiedenen Atomen aufgebaut sein kann. Die daraus 
resultierende unendlich große Anzahl von Kombinationen verschiedener Netzebenenabstände 
führt zu einem materialspezifischen Beugungsmuster. Dieses entsteht, wenn man den Winkel θ in 
einem weiten Bereich variiert, wobei bei speziellen Winkeln Intensitätsmaxima beobachtet werden. 
Anhand der gewonnenen Beugungsmuster können die Phasen eindeutig identifiziert werden. 
Durch den Zusammenhang der Netzebenenabstände mit der Gitterkonstante a können bei der 
Röntgendiffraktometrie Mischkristallbildung oder -zerfall nachgewiesen werden. Für die kubische 
Struktur sieht dies wie folgt aus: 
 
 222 lkhda ++⋅=  (27) 
 {hkl}: Miller-Indizes der kristallographischen Ebenenschar 
 
Diese einfache Methode zur Berechnung der Gitterkonstante eines kubischen Materials aus den 
Reflexlagen birgt jedoch verhältnismäßig große Fehler. Daher wird in der vorliegenden Arbeit die 
Gitterkonstante aus einer Rietveld-Strukturverfeinerung gewonnen [74]. Bei der Rietveld-
Verfeinerungsmethode wird ein Diffraktogramm anhand eines Modells berechnet und mit den 
Messergebnissen verglichen. Die Differenz beider Diffraktogramme wird durch die Anpassung der 
geeigneten Modellparameter verkleinert. Im Idealfall kann so die Struktur des Kristalls aufgeklärt 
werden. Als freie Parameter für die Verfeinerung dienen die Profilparameter sowie die 
Strukturparameter (Gitterkonstante, Atomkoordinaten, Temperaturfaktoren usw.). Die Proben- und 
Instrumenteneffekte werden ebenfalls berücksichtigt. Da die mathematische Lösung dieses Models 
kompliziert ist, erfolgt die Berechnung des anpassenden Spektrums mit einem Computerprogramm 
(z. B. DBWS, X’Pert Plus). 
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Elastische Gitterverzerrungen ε  entstehen im Material aufgrund von Versetzungen, thermischen 
Spannungen sowie Eigenspannungen. Diese Verzerrungen sowie eine kleine Kristallitgröße D 
verursachen eine symmetrische Verbreiterung der Röntgenreflexe. Beide Effekte können separat 
dargestellt werden [75]. Das wird dadurch möglich, dass die durch die elastischen 
Gitterverzerrungen verursachte Linienverbreiterung βS dem Tangens des Winkels θ  proportional 
ist: 
 
 θεβ tan2=S  (28) 
 
Die Linienverbreitung βD, die von der kleinen Korngröße verursacht ist, ist nach der so genannten 
Scherrer-Formel dem Kosinus des Winkels θ  reziprok proportional [76]: 
 
 
θ
λ
β
cosD
K
D =  (29) 
 λ: Wellenlänge; K≅1: Scherrer-Konstante  
 
Die Addition der beiden Gleichungen (28) und (29) ergibt die totale probenbedingte 
Reflexverbreiterung βP  [77]: 
 
 θε
θ
λ
β tan2
cos
+=
DP
 (30) 
 
Um die beiden Einflüsse auf die Reflexverbreiterung zu separieren, wird die so genannte 
Williamson-Hall-Methode benutzt [75]: 
 
 θε
λ
θβ sin2cos +=
DP
 (31) 
 
Hierbei werden die Halbwertsbreiten der zugeordneten Reflexe von βP cosθ  über sinθ  
aufgetragen (Abb. 7). Der Anstieg der Geraden entspricht dem Anteil an elastischer 
Gitterverzerrung und der Schnittpunkt mit der Ordinate dem Anteil der Reflexverbreitung durch die 
Kristallitgröße [75, 77].  
 
Abb. 7. Beispiel für einen Williamson-Hall-Plot: Pulver der Cu10Nb-Legierung, gemahlen für 35 h 
und anschließend bei 900 °C, Haltezeit 1 h, wärmebehandelt (Abschnitt 5.1). 
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Da Kupfer ein elastisch anisotropes Verhalten aufweist, muss dies bei der Auftragung 
berücksichtigt werden [76]. Die Winkeldaten werden durch die richtungsabhängige 
Elastizitätskonstante E, die aus den elastischen Compliance Sij (tabelliert in [57]) berechnet 
werden, normiert. Die Elastizitätskonstante ergibt sich für kubische Metalle nach folgender 
Gleichung [57]: 
 
 ²)²²²²²(
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 −−−=  (32) 
 l, m und n: Richtungskosinusse der Ebenennormale 
 
Um den Einfluss einer apparativen Linienverbreitung βi auf die Ergebnisse auszuschließen, muss 
βi durch die Messung eines Cu-Standards von der gesamten Linienverbreitung βg abgezogen 
werden (Wagner-Gleichung) [77, 78, 79]: 
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Die dadurch berechnete Kristallitgröße stimmt gut mit der an 
TEM (Transmissionselektronenmikroskop) - Dunkelfeldbildern bestimmten Korngrößen von 
ausgewählten Proben überein (Abweichung < 20%). 
Die röntgenographischen Untersuchungen in der vorliegenden Arbeit wurden an Pulver- und 
Kompaktproben mit Hilfe eines Diffraktometers PW 1830 Fa. Philips mit Co-Kα Strahlung 
(λ = 0,1789 nm) durchgeführt. Die Aufnahme der Diffraktogramme erfolgte durch eine schrittweise 
Änderung des Winkels θ. Je nach Fragestellung betrug die Schrittweite zwischen 0,02° und 0,07°, 
wobei die Messzeit pro Schritt zwischen 3 s und 10 s lag. Die Experimente wurden mit einer 
automatischen variablen Divergenzblende und einer 0,5 mm - Detektorblende durchgeführt.  
 
3.1.2 Lichtmikroskopie 
Da die Lichtmikroskopie lediglich eine Auflösung von Gefügebestandteilen ermöglicht, die größer 
als 1 µm sind, konnte der Fortgang des mechanischen Legierens durch Lichtmikroskopie nur grob 
beurteilt werden. Die Lichtmikroskopie wurde im Rahmen dieser Arbeit vor allem eingesetzt, um 
die Vollständigkeit der Probenpräparation für die rasterelektronenmikroskopischen 
Untersuchungen zu bewerten. 
 
Metallographische Probenpräparation 
Zum Einbetten der Proben wurde das Warmeinbettverfahren verwendet. Kalt eingebettete Proben 
lassen sich nicht kratzerfrei polieren, da die Partikel der Einbettmasse und die Pulverteilchen 
immer wieder während des Schleifens beziehungsweise des Polierens herausgelöst werden. Als 
Kalteinbettmittel wurde Kunststoffeinbettmasse auf der Basis von Methylmethacrylat mit 
Kupferpartikeln verwendet (Technovit 5000 der Fa. Heraeus Kulzer). Das Warmeinbetten erfolgte 
bei einer Temperatur von 150 °C mit 2 min Haltezeit unter einem Druck von 290 bar. Die 
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Pulverteilchen wie auch die kompakten Proben wurden in eine Kunststoffeinbettmasse mit 
Kupferpartikeln (Probemet der Fa. Buehler) mit Hilfe einer automatischen Einbettpresse (Simplimet 
der Fa. Buehler) eingebettet. Die erhöhte Temperatur (150 °C) und der hohe Druck bewirken eine 
Verdichtung des Einbettmittels und vor allem eine bessere Haftung der losen Pulverteilchen. 
Die so eingebetteten Proben wurden per Hand mit SiC-Papier beziehungsweise maschinell mit 
MD-Piano-Schleifscheiben mit einer Diamant/Kunststoffbeschichtung an einer Schleif- und 
Poliermaschine (Phoenix 4000 der Fa. Buehler) mit Einzelprobeneindruck geschliffen. 
Anschließend wurden die Proben maschinell mit einer polykristallinen Diamantsuspension (DP der 
Fa. Struers) und mit einem Lubrikant poliert. Der abschließende Präparationsschritt erfolgte durch 
eine chemische Politur. Die Präparationsschritte sind in Tabelle 1 und Tabelle 2 dargestellt, die 
dabei verwendeten Mittel stammen von der Fa. Struers. Nach jedem einzelnen Schritt wurden die 
Proben mit Ethanol im Ultraschallbad gereinigt und anschließend an Luft getrocknet. 
 
Tabelle 1. Schritte bei der metallographischen Probenpräparation (Schleifen). 
 
 Pulverproben Kompaktproben 
Papierkörnung Zeit Papierkörnung Zeit 
 SiC P 400 Handschleifen MD-Piano 220 30 s 
MD-Piano 600 30 s MD-Piano 600 60 s 
Nassschleifen 
maschinell Druck 
3,2 bar 
150–200 U/min 
MD-Piano 1200 60 s MD-Piano 1200 90 s 
 
 
Tabelle 2. Schritte bei der metallographischen Probenpräparation (Polieren). 
 
 Tuch Suspension Zeit 
Mol 3 µm ~ 3 min Polieren 
Druck 3,9 bar 
150 U/min Mol 1 µm ~ 5 min (bis kratzerfrei) 
O-PU (SiO2 0,04 µm) 30 s 
Wasser 30 s 
Chem.Polieren 
Druck 4,3 bar 
150 U/min 
Nap 
destilliertes Wasser 30 s 
 
3.1.3 Rasterelektronenmikroskopie 
Aufgrund der hohen erzielbaren Auflösung eignet sich ein Rasterelektronenmikroskop (REM) sehr 
gut zur Untersuchung der feinen Gefügebestandteile. Mittels Abbildung der Sekundärelektronen 
können mit einem REM Informationen über die Topographie der Probe gewonnen werden. Werden 
für die Abbildung die rückgestreuten Elektronen verwendet, ist es möglich, Informationen über die 
vorliegenden Elemente zu gewinnen [56]. Durch die Anregung der Probe mit 20 keV (bzw. 15 keV) 
und durch das Abtasten mit einem eng fokussierten Elektronenstrahl wird ein starker Kontrast 
zwischen den an verschiedenen Elementen rückgestreuten Elektronen erreicht. Dieser Kontrast 
beruht auf dem Unterschied der Atomzahlen. Bei Kupfer (Z = 29) und Niob (Z = 41) ist der 
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Atomzahlunterschied so groß, dass die beiden Elemente in der Abbildung leicht voneinander 
getrennt werden können. Diese Kontraste können qualitativ und quantitativ unter Anwendung der 
energiedispersiven Röntgenanalyse (EDX) ausgewertet werden. EDX ermöglicht durch eine 
Flächen- bzw. Linienanalyse, die Elementverteilung in der Probe zu bestimmen. Mittels der 
Punktanalyse kann die Zusammensetzung der untersuchten Gebiete, deren Größe bei > 1 µm 
liegt, ermittelt werden. Dadurch ist es möglich, Gebiete unterschiedlicher Helligkeit den jeweiligen 
Elementen zuzuordnen. Gleichzeitig kann der Eisen- oder Wolframkarbidabrieb ermittelt werden, 
der durch das mechanische Legieren eingebracht worden ist. 
Für die Untersuchungen, die in der vorliegenden Arbeit vorgestellt werden, wurden zwei 
verschiedene Rasterelektronenmikroskope benutzt: JSM 6400 (Fa. JEOL) mit einer EDX -
 Zusatzeinrichtung (Fa. Noran) und ein hochauflösendes REM, das LEO 1530 mit GEMINI 
(collumn), an das ein energiedispersives RÖNTEC Spektrometer angeschlossen ist. Die 
Probenpräparation für REM - Untersuchungen ist in Abschnitt 3.1.2 dargestellt. 
 
Quantitative Gefügeanalyse 
Die Linearanalyse einer Schnittfläche (Bildausschnitt) ist eine einfache Methode die mittlere Korn- 
bzw. Teilchengröße oder den Volumenanteil der Phasen zu bestimmen. Dabei wird eine Messlinie 
(Gerade) der Länge LV in den Bildausschnitt gelegt. Die Linie schneidet Korn- und Phasengrenzen 
und wird so in kürzere Längen eingeteilt. Diese Sehnenlängenabschnitte LK werden gezählt, ihre 
Länge gemessen und schließlich werden sie in Klassen eingeteilt [80]. Die mittlere Korn- bzw. 
Teilchengröße KL  ergibt sich aus dem Verhältnis von Gesamtsehnenlänge ∑ KL  zu der Anzahl 
der Sehnen N: 
 
 
N
L
L
K
K ∑=  (34) 
 
Der Volumenanteil eines Gefügeelementes in einem isotropen Volumen entspricht seinem 
Flächenanteil auf einer Schnittfläche beziehungsweise gleicht seinem Linienanteil auf einer Linie 
der Länge LV. Daher lässt sich der Volumenanteil VP leicht bestimmen: 
 
 
V
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L
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Die Quantitative Gefügeanalyse wurde unter Anwendung des Softwareprogramms analySIS® der 
Fa. Soft Imaging System für die Bildverarbeitung durchgeführt. 
 
Orientierungsbestimmung  
Mit Hilfe eines EBSD – Detektors (Electron Backscatter Diffraction) in einem REM lassen sich die 
Orientierungen einzelner Körner wie auch einzelne Phasen identifizieren. Dabei wird die Beugung 
der elastisch rückgestreuten Elektronen ausgenutzt, die charakteristische Kikuchi-Muster 
hervorrufen. Aus den Kikuchi-Mustern lassen sich sowohl einzelne Phasen als auch deren 
Orientierung eindeutig bestimmen.  
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Da die EBSD – Analyse oberflächensensitiv ist, musste die Probenpräparation optimiert und an die 
Bedürfnisse der EBSD - Analyse angepasst werden. Ausgehend von den in Tabelle 1 
angegebenen Parametern, wurden die Proben dahingehend weiter präpariert, dass die 
Probenoberfläche nahezu frei von Kratzern und mechanischen Spannungen ist. Die Parameter für 
die optimierte Probenpräparation von Cu-Nb-Legierungen für die EBSD – Analyse sind in Tabelle 3 
aufgeführt.  
Die EBSD – Analysen wurden an kompakten Proben mit einem EBSD – Detektor, (Nordlys Fa. 
HKL Technology) an einem REM LEO 1530 von Hr. K. Khlopkov durchgeführt. Die Ergebnisse 
wurden entsprechend mit der zum System gehörenden Software ausgewertet.  
Tabelle 3. Probenpolitur für EBSD - Analyse. 
 Tuch  Suspension Zeit 
Polieren 
maschinell 
150 U/min 
PAN (Fa. Struers) 
3 µm Diamantsusp. polykrist. 
Lubrikant – Dialab (Fa. Buehler) 
~ 3 min  
„Final“ (Fa. Buehler) 1,5 min 
Wasser 20 s 
Chem.Polieren 
maschinell  
150 U/min 
gegenläufig 
G-Tuch 
(Fa. Buehler) 
destilliertes Wasser 30 s 
 
3.1.4 Transmissionselektronenmikroskopie 
Die Untersuchung der feineren Gefügebestandteile sowie die Ermittlung der Teilchen- und 
Korngrößen erfolgte im Transmissionselektronenmikroskop, Typ 2000 FX der Fa. Jeol (200 keV), 
ausgestattet mit einer LaB6–Kathode und einem EDX – Detektor der Fa. EDAX. Die Energie von 
200 kV reicht nur zur Durchstrahlung von Proben mit einer maximalen Dicke von 100 nm aus. Die 
zur Untersuchung mit einem TEM vorgesehenen Proben müssen aus einer makroskopischen 
Probe herauspräpariert werden. Die Präparation von TEM - Proben kann auf drei verschiedene 
Weisen erfolgen: konventionelle Ionenstrahldünnungsverfahren, elektrolytische 
Dünnungsverfahren oder Ultradünnschnittverfahren. Die Proben für TEM – Untersuchungen, die in 
dieser Arbeit vorgestellt werden, wurden von Fr. C. Mickel, Fr. S. Scheider und Fr. H. Kempe 
präpariert. 
 
Ionenstrahldünnung 
Bei dieser Methode werden durchstrahlbare TEM – Proben durch eine mechanische Präparation 
und anschließende Ionendünnung angefertigt. Kompakte zylindrische Proben mit einem 
Durchmesser von 3 mm werden zunächst mit einer Diamantsäge in dünne Scheiben geschnitten. 
Diese werden mit Diamantfolie der Körnungen von 40 µm, 15 µm und 5 µm geschliffen und poliert, 
bis sie eine Dicke von 100 µm aufweisen. Die Pulverproben werden zunächst in ein Epoxidharz 
eingebettet und dann wie zuvor beschrieben präpariert. Durch das weitere Polieren der Proben mit 
einem Muldenschleifgerät (dimple grinder Model 656 der Fa. Gatan) wird eine Kalotte in die 
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Probenmitte eingebracht, bis in der Kalottenmitte eine Dicke von ca. 20 µm erreicht ist. Hierfür 
werden 6 µm, 1 µm Diamantpaste (Fa. Buehler) und 0 – 2 µm kubisches Bor-Nitrid (Fa. Gatan) 
verwendet. Anschließend werden die Proben in einer Ionendünnanlage (PIPS Model 691 – 
precission ion polishing system der Fa. Gatan) gedünnt. Nach dem Dünnen erfolgt die Reinigung 
zuerst auf der Seite, auf der die Kalotte eingebracht wurde. Der hierfür verwendete Ionenstrahl 
wird unter einem Einfallswinkel von 4° bei einer Spannung von 5 keV für 15 – 25 min auf die Probe 
fokussiert. Anschließend wird die Probe gewendet und durch weiteres Ionendünnen wird ein Loch 
eingebracht. Zum Schluss wird der durchstrahlbare Bereich vergrößert, indem die Abtragung mit 
einem kleineren Einfallswinkel von 2° und bei einer kleineren Spannung von 3 – 3,5 keV für 20 –
 25 min durchgeführt wird.  
Die Präparation von Pulverproben durch dieses Verfahren ist nur eingeschränkt möglich, da das 
Abtragen des Epoxidharzes aufgrund seiner geringen Festigkeit viel schneller als das Abtragen der 
Pulverteilchen erfolgt. Die Pulverteilchen werden schließlich aus dem Epoxidharz herausgelöst. 
Die in der Probe verbleibenden Pulverteilchen können nicht so weit gedünnt werden, dass diese 
für den Elektronenstahl durchstrahlbar werden.  
 
Ultradünnschnittverfahren 
Bei dem Ultradünnschnittverfahren wird mit einem Diamantmesser eine 25 – 40 nm dünne Schicht 
von der Probe abgetrennt, die sofort durchstrahlbar ist. Das Pulver wird in Epoxidharz in Form 
eines Kegels eingebettet. Die Probe wird dabei von der Spitze des Kegels entnommen. Diese wird 
an einem feststehenden Diamantmesser (Diatome, Fa. Leica) in einem Ultracut Gerät (UCT, Fa. 
Leica) mit einer Geschwindigkeit von 0,06 mm/s vorbeigeführt. Die so geschnittene Probe wird 
aufgefangen und auf einem mit Kohlenstoff beschichteten Netz befestigt. Die auf diese Weise 
präparierten TEM – Proben können mit erheblich niedrigerem Aufwand im Vergleich zum 
konventionellen Verfahren (z. B. Ionenstrahldünnung) gewonnen werden. Damit ist dieses 
Verfahren gut für die Präparation von Pulverproben von Cu-Nb-Legierungen geeignet. 
 
Elektrolytische Dünnungsverfahren 
Für kompakte Proben kann alternativ zur Ionenstrahldünnung die elektrolytische Dünnung 
angewendet werden. Die auf eine Dicke von 100 µm geschliffene Probe wird in einem TENUPOL –
 3 Gerät der Fa. Struers elektrolytisch poliert, bis in der Probenmitte ein Loch entsteht. Für diese 
Arbeiten wurde folgende Geräteeinstellung verwendet: Spannung: 5 – 9 V; Zeit: 2 – 6 min. Die 
genannten Parameter werden von der Probendicke bestimmt. Die bei diesem Polierverfahren 
verwendete Zusammensetzung des Elektrolyten ist: 500 ml H2O; 250 ml H3PO4; 250 ml C2H5OH; 
50 ml C3H7OH; 5 g Harnstoff; 2 ml Vogels Sparbeize. Die nach dem elektrolytischen 
Dünnungsverfahren präparierten Proben zeichnen sich im Vergleich zu den konventionell 
präparierten Proben durch größere durchstrahlbare Bereiche aus. Nachteilig wirken sich aber die 
an der Oberfläche haftenden Rückstände aus (Abb. 8). 
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Abb. 8. TEM Hellfeldaufnahmen von zwei unterschiedlich präparierten Proben einer Cu10Nb-
Legierung: (a) elektrolytische Dünnung und (b) Ionenstrahldünnung. 
 
Die besten Ergebnisse in Bezug auf die TEM - Präparation von losen Pulverteilchen der 
Cu-Nb-Legierung wurden mittels der Ultradünnschnittmethode gewonnen. Für TEM –
 Proben aus kompaktiertem Pulver ist das Ionenstrahldünnungsverfahren gut geeignet. 
3.2 Chemische Analyse 
Beim Mahlen werden verschiedene Verunreinigungen in das Pulver eingebracht. Der aus der 
Mahlatmosphäre eingebrachte Sauerstoff sowie Eisen- und Chrom-Verunreinigungen, die durch 
Abrieb von den Mahlbechern und Kugeln stammen, beeinflussen die Phasenbildung während der 
nachfolgenden Wärmebehandlung stark (Abschnitt 5.1). Da der Gehalt der Verunreinigungen im 
Pulver daher gering gehalten werden muss, ist eine Kontrolle der Gehalte in verschiedenen 
Stadien des Mahlfortschrittes unerlässlich.  
Zum Nachweis des Eisen- und Chromgehalts wird das Pulver mit HNO3 und HF in Lösung 
gebracht. Die Bestimmung der Gehalte erfolgte dann durch Atomabsorptionsspektrometrie (AAS, 
Fa. Carl Zeiss).  
Die Bestimmung des Sauerstoffgehaltes wurde mit Hilfe des Trägerheißgasextraktionsverfahrens 
an dem Gerät TC 436 der Fa. Leco durchgeführt. Dazu wird das Pulver unter Argonatmosphäre in 
Ni-Hülsen eingekapselt, damit das Pulver keinen weiteren Sauerstoff absorbieren kann. Diese 
Kapseln werden im Graphittiegel bis auf 2500 K erwärmt, damit das Pulver schmilzt und der im 
Pulver vorhandene Sauerstoff mit dem im Graphittiegel enthaltenen Kohlenstoff zu CO und CO2 
reagiert. Die Gase CO und CO2 werden mittels Infrarotabsorption detektiert und gemessen. Die 
chemischen Analysen wurden von Dr. Gruner und Dr. Acker durchgeführt. 
 
3.3 Dichtebestimmung 
Die Dichtebestimmung der kompakten Proben wird nach dem „archimedischen Prinzip" an der 
elektronischen Waage Model AX der Fa. Mettler Toledo mit einer zusätzlichen 
Dichtebestimmungseinrichtung durchgeführt. Ausgehend von der Tatsache, dass jeder Körper, der 
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in eine Flüssigkeit getaucht wird, um so viel leichter wird, wie die von ihm verdrängte 
Flüssigkeitsmenge wiegt, kann die Dichte des Körpers mit Hilfe einer Flüssigkeit (z. B. Ethanol) 
bekannter Dichte ρ0 bestimmt werden. Dazu wird die Probe einmal in Luft (mA) und anschließend in 
Ethanol eingetaucht (mB) gewogen. Aus beiden Wägungen lässt sich die Dichte ρ wie folgt 
berechnen: 
 
 0ρρ
BA
A
mm
m
−
=  (36) 
 
Um Proben mit verschiedenen Zusammensetzungen miteinander bezüglich ihrer Porosität 
vergleichen zu können, wird die Dichte der Proben auf die theoretische Dichte der jeweiligen 
Legierung normiert. 
 
3.4 Mechanische Eigenschaften 
3.4.1 Härtemessung 
Die Härtemessung der Pulver mit verschiedenen Zusammensetzungen und nach verschiedenen 
Behandlungen (Mahlen, Wärmebehandlung) erfolgte nach Vickers an eingebetteten 
Pulverteilchen. Die Messungen wurden an einem Mikrohärteprüfer HMV-2000 (Fa. Shimadzu) mit 
einer Last von 245 mN und einer Eindrückzeit von 10 s durchgeführt. Da der Abstand zwischen 
dem Rand der Pulverteilchen und der Messstelle mehr als drei Abdruckdiagonalen betragen sollte, 
und die eingedrückte Fläche mit zunehmender Last immer größer wird, konnten die Messungen 
nur mit geringer Last von 245 mN durchgeführt werden. 
Die Festigkeit von unterschiedlich wärmebehandelten kompakten Proben wurde mittels 
Kleinlasthärte HV1 (10 N) und HV2 (20 N) an einem Härteprüfer AVK-C1 (Fa. Mututoyo) mit einer 
Eindrückzeit von 10 s ermittelt. Aus den gemessenen Werten wurde die Festigkeit Rm durch die 
Beziehung zwischen Festigkeit und Härtewert Rm ≅ 3.HV gewonnen. 
Da die Messwerte der Härte einer Streuung unterliegen, wurde aus mehreren Eindrücken ein 
mittlerer Härtewert für die Probe ermittelt. Je nach Probe und Streuung wurden 5 bis 30 
Einzelmessungen durchgeführt.  
 
3.4.2 Druckversuch 
Die mechanischen Eigenschaften der kompakten Proben, unter anderem die 0,2%-Stauchgrenze 
σd0,2, die Druckfestigkeit σdm und die Bruchstauchung εdb wurden mittels Druckversuch ermittelt. 
Der Druckversuch wurde an einer elektromechanischen Universalprüfmaschine, Typ 8562 der Fa. 
Instron, in einem wegkontrollierten Modus bei einer Formänderungsgeschwindigkeit von 1⋅10-
3 mm/s bis zum Bruch der Proben durchgeführt. Die Messungen wurden an zylindrischen Proben 
mit einem Durchmesser von 3 mm und einer Höhe von ca. 5 mm durchgeführt, die aus kompakten 
Proben herauserodiert wurden.  
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3.4.3 Zugversuch 
An langen Proben (Länge ca. 12 cm) wurden die mechanischen Eigenschaften anhand eines 
Zugversuches bestimmt. Insbesondere sind dies die 0,2%-Dehngrenze Rp0,2, die Zugfestigkeit Rm 
und die Bruchdehnung AB. Der Zugversuch wurde an einer elektromechanischen 
Universalprüfmaschine, Typ 8562 der Fa. Instron, in wegkontrolliertem Modus bei einer 
Formänderungsgeschwindigkeit von 1⋅10-3 mm/s bis zum Bruch der Probe durchgeführt. Da für 
Zugversuche die Proben eine Mindestlänge aufweisen müssen, konnten Zugversuche nur an 
gezogenen Drähten erfolgen. 
 
Die Verformungsversuche (vor allem Druckversuche) bestätigen die Annahme, dass die 
mechanische Festigkeit für Cu-Nb-Legierungen aus den Härtewerten gemäß Rm(σdm) ≅ 3.HV 
abgeschätzt werden kann.  
Die Verformungsversuche sowie die Ermittlung der mechanischen Eigenschaften wurden von Hr. 
H. – J. Klauß durchgeführt. 
 
3.5 Elektrische Eigenschaften 
Der elektrische Widerstand wird durch die „Vier – Punkt - Methode“ bei Raum- und 
Stickstofftemperatur ermittelt. Die an einer Probe mit dem Querschnitt S über die Messlänge L 
abfallende Spannung U wird für verschiedene Ströme I im Bereich von 100 mA bis 1 A für beide 
Polaritäten gemessen. Aus den gemittelten Messwerten wird der spezifische elektrische 
Widerstand ρ errechnet: 
 
 
L
S
I
U
⋅=ρ  (37) 
 
Nach Gl. (16) ist damit auch die absolute elektrische Leitfähigkeit χ bekannt, die auf die 
Leitfähigkeit eines Kupfer Standards (χCu = 58 MS⋅m-1 = 58 µΩ⋅m-1; IACS –International Annealed 
Copper Standard) normiert wird. Der Spannungsabfall wurde mit einem digitalen Multimeter (Model 
2001, Fa. Keithley) gemessen. Die Einstellung der Stromstärke erfolgte mittels einer Stromquelle 
(Source Meter Model 2400, Fa. Keithley). 
 
4. Mechanisches Legieren 33 
4 Mechanisches Legieren 
4.1 Mahlparameter 
Der Mahlfortschritt beim mechanischen Legieren wird nicht nur von den Eigenschaften der 
eingesetzten Komponenten, sondern auch von den Mahlparametern und der verwendeten 
Mühlenart beeinflusst. In Abhängigkeit von der Energie, die durch die Zusammenstöße der Kugeln 
mit den Pulverteilchen auf diese übertragen wird, können verschiedene Gefügearten im Pulver 
entstehen. Dadurch können verschiedene Pulvereigenschaften gezielt eingestellt werden [46, 81]. 
Die Höhe des Energieeintrages selbst wird durch die Mahlgeschwindigkeit, das Kugel-zu-Pulver-
Massenverhältnis (K-P-Verhältnis), die Kugelgröße, das Kugelmaterial und den Mühlentyp 
bestimmt. Der Energieeintrag nimmt mit steigendem K-P-Verhältnis zunächst zu, wobei ein zu 
hohes K-P-Verhältnis wieder zur Verminderung des Energieeintrages führen kann, da die freie 
Weglänge der Kugeln stark herabgesetzt wird. Die Kugeln erreichen dann nur noch eine niedrige 
Energie, was den Mahlfortschritt verlangsamt [41]. Das Kugelmaterial spielt für die Höhe des 
Energieeintrages ebenfalls eine große Rolle. Durch Kugeln aus Achat wird ein niedrigerer 
Energieeintrag als durch Kugeln mit einer höheren Dichte (z. B. Stahl, Wolframkarbid) erreicht. Die 
Mahlgeschwindigkeit beeinflusst den Mahlprozess wie folgt [82]: eine niedrige Geschwindigkeit 
führt aufgrund des niedrigeren Energieeintrages zu starken Gefügeinhomogenitäten und damit zu 
längeren Mahldauern. Mit Erhöhung der Geschwindigkeit nimmt der Energieeintrag zu und ein 
homogenes Gefüge im Pulver stellt sich schneller ein [83]. Andererseits darf die 
Mahlgeschwindigkeit nicht zu groß gewählt werden, da es sonst zum Aufheizen der Kugeln und 
damit auch des Pulvers kommt [84]. Dies führt schließlich zum unerwünschten Verschweißen der 
Pulverteilchen miteinander sowie mit den Kugeln und Gefäßwänden. Ein großes K-P-Verhältnis 
und eine hohe Mahlgeschwindigkeit bewirken außerdem einen starken Abrieb der Kugel- und 
Gefäßwandoberflächen, wodurch der Gehalt an Verunreinigungen im Pulver erhöht wird. Die 
Mahlatmosphäre, die Mahlhilfsmittel und die Temperatur beeinflussen vor allem das 
Verformungsvermögen der Pulver (Abschnitt 2.2); gleichzeitig wird der Verunreinigungsgehalt im 
Pulver durch den Einsatz von ausgewählten Mahlatmosphären und Mahlhilfsmitteln verändert.  
Die in der vorliegenden Arbeit verwendeten Mahlbedingungen und -parameter wurden zu einem 
Übersichtsschema zusammengefasst, das in Abb. 9 dargestellt ist. Der Einfluss der 
Mahlbedingungen auf den Prozess des mechanischen Legierens wird in Abschnitt 4.3 diskutiert.  
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Abb. 9. Übersicht der verwendeten Mahlbedingungen. 
 
Für Mahlen bei Raumtemperatur wurde eine Planetenkugelmühle der Fa. Fritsch (pulverisette 5) 
eingesetzt. Das Mahlen bei niedrigeren Temperaturen wurde in der Planetenkugelmühle 4000 der 
Fa. Retsch und in einem Attritor der Fa. Zoz (Typ C 01) durchgeführt. Die Abkühlung des 
Mahlbehälters im Attritor erfolgte automatisch durch kontinuierlich in der Gefäßwand fließendes 
Ethanol. Hierdurch wurde der Attritor auf eine Temperatur von – 4 °C abgekühlt, die während des 
gesamten Mahlprozesses konstant gehalten werden konnte. Beim Mahlen in der 
Planetenkugelmühle war die Verwendung einer automatischen Abkühleinrichtung technisch nicht 
realisierbar. Um dennoch tiefe Temperaturen während des Mahlens erreichen zu können, wurden 
die Mahlbecher vor Mahlbeginn und dann nach jeweils 30 Minuten des Mahlens in flüssigem 
Stickstoff abgekühlt. Die dadurch erreichten Temperaturen waren zu jedem Zeitpunkt des Mahlens 
ausreichend niedrig, um einen erfolgreichen Mahlfortschritt zu realisieren. Als Mahlkörper dienten 
beim Mahlen in der Planetenkugelmühle Kugeln der Fa. Retsch aus Spezialstahl (Anhang, Tabelle 
A.2). Die Charakteristik der eingesetzten Pulver ist im Anhang in Tabelle A.1 dargestellt.  
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4.2 Mechanisches Legieren einer Cu-10At.-%Nb-Pulvermischung 
Die Entwicklung des Gefüges sowie die Charakterisierung der wichtigsten Pulverkenngrößen 
während des mechanischen Legierens werden am Beispiel einer Cu-10At.-%Nb-Pulvermischung 
(im Weiteren Cu10Nb genannt) beschrieben. Das Mahlen wurde mit einer Planetenkugelmühle der 
Fa. Retsch bei einer Umdrehungsgeschwindigkeit der Trägerscheibe von 200 U/min durchgeführt, 
wobei die Mahlbecher in flüssigem Stickstoff abgekühlt wurden. Um das Pulver in verschiedenen 
Stadien des Mahlprozesses zu charakterisieren, wurden nach verschiedenen Mahldauern 
Pulverproben aus den Mahlbechern entnommen. Obwohl das Mahlen unter Schutzgasatmosphäre 
(Argon) stattfindet, wurde nach einer Mahldauer von 35 h eine Sauerstoffkonzentration von 
0,65 Gew.-% festgestellt. Gleichzeitig wurde eine Eisenverunreinigung mit 0,39 Gew.-% 
beobachtet, die durch den Abrieb an Kugeln und an Wänden hervorgerufen wird. Der Einfluss des 
Verunreinigungsgehalts auf die Phasenbildung während des Mahlens und bei der 
Wärmebehandlung wird in den Abschnitten 4.3 und 5.1 diskutiert. 
4.2.1 Entwicklung des Gefüges während des Mahlens 
Die Entwicklung des Gefüges im Pulver, die bereits schematisch in Abschnitt 2.2 dargestellt wurde, 
und die Entstehung des Mischkristalls lassen sich mit Hilfe von REM – und TEM - Aufnahmen 
(Abb. 10, Abb. 11) sowie röntgenographischen Analysen (Abb. 12) untersuchen. Nach einer 
Mahldauer von 5 Stunden (Abb. 10a) besteht ein Pulverteilchen aus groben kupfer- (dunkel) und 
niobreichen (hell) Lamellen, die sich im Laufe des weiteren Mahlens verfeinern (Abb. 10b), bis sie 
elektronenoptisch nicht mehr aufgelöst werden können (Abb. 10c-d). 
TEM – Aufnahmen (Abb. 11) zeigen das nanokristalline Gefüge der Pulver nach einer Mahldauer 
von 25 h (a) und 35 h (c). Mit von 25 h auf 35 h zunehmender Mahldauer werden die 
Gefügebestandteile weiter verfeinert. Durch Analyse der Beugungsaufnahmen (Abb. 11b und d) 
können im Pulver, das 25 h gemahlen wurde, Beugungsreflexe beobachtet werden, die durch Niob 
hervorgerufen werden. Die Beugungsreflexe mit der Markierung „1“ (Abb. 11b) werden durch 
Beugung an den Nb(110)-Ebenen hervorgerufen und die mit „3“ markierten Reflexe durch 
Beugung an den Nb(200)-Ebenen. Die Beugungsreflexe mit der Markierung „2“ werden der 
Beugung an den Cu(111)-Ebenen zugeordnet. Nach einer Mahldauer von insgesamt 35 h kann in 
den Beugungsbildern kein Niob mehr nachgewiesen werden (Abb. 11d). Die in Abbildung 11d mit 
den Markierungen von „1“ bis „4“ gekennzeichneten Beugungsreflexe werden durch Beugung an 
den Cu-Ebenen (111), (200), (220) und (311) hervorgerufen und entsprechend indiziert. Dies ist 
ein deutlicher Hinweis auf die Bildung eines Cu-Nb-Mischkristalls nach einer Mahldauer von 35 h. 
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a) b) 
 
  
c)                                          d) 
Abb. 10. REM - Aufnahmen von Cu10Nb-Pulvern nach einer Mahldauer von 5 h (a), 10 h (b), 25 h 
(c) und 35 h (d).  
 
   
        a)           b)   c)    d) 
Abb. 11. TEM – Hellfeldaufnahmen von Cu10Nb-Pulvern nach einer Mahldauer von 25 h (a) und 
35 h (c) sowie an den gleichen Stellen aufgenommene Beugungsbilder (b und d). 
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Abb. 12. Pulver - Röntgendiffraktogramme von Cu10Nb-Pulvern nach verschiedenen Mahldauern.  
 
Mittels Pulver - Röntgendiffraktion wurde der Mahlfortschritt anhand der Phasenbestandteile im 
Pulver untersucht. Die Diffraktogramme in Abb. 12, die an verschieden lang gemahlenen Pulvern 
gemessen wurden, zeigen eine deutliche Abnahme der Intensität der Nb-Reflexe mit zunehmender 
Mahldauer. Dies ist auf das Lösen von Niob im Kupfer zurückzuführen.  
Die Intensität eines Beugungsreflexes hängt von der Ordnung des Reflexes ab, von dem Material 
(Element), an dem die Beugung stattfindet und von einigen weiteren Faktoren, wie Struktur-, 
Temperatur- oder Formfaktor. In einem Phasengemisch werden die Intensitätsverhältnisse der 
Beugungsmaxima der beteiligten Phasen zusätzlich vom Anteil der Phasen bestimmt. Hierbei wird 
die relative Intensität angegeben. Diese berechnet sich als das prozentuale Verhältnis der von 
jeder Phase gebeugten Intensität. In erster Näherung kann hierfür das Verhältnis der beiden 
Haupt-Maxima verwendet werden, vorausgesetzt, die Streuamplituden der beiden beteiligten 
Phasen sind etwa gleich groß, was für Cu und Nb der Fall ist. Bei Niob wird der Reflex mit der 
höchsten Intensität durch die Beugung an den (110)-Ebenen hervorgerufen. Bei Kupfer hat die 
Beugung an den (111)-Ebenen die höchste Intensität. Darüber hinaus ist die Abnahme der 
Intensität des Nb(110)-Reflexes, der als prozentuales Verhältnis von INb(110) zu ICu(111) 
ausgedrückt wird, gleichbedeutend mit einer Zunahme des Nb-Anteils im Mischkristall. In 
Abbildung 13 ist dieser Intensitätsverlauf in Abhängigkeit von der Mahldauer dargestellt. Nach 
einer Mahldauer von 35 h sind ca. 90% des in der Mischung ursprünglich eingegebenen Niobs im 
Kupfer gelöst. Da das Nb-Atom größer als das Cu-Atom ist (rNb = 0,145 nm, rCu = 0,128 nm), 
verursacht das Lösen der Nb-Atome in der Cu-Matrix eine Zunahme der Gitterkonstante a. Diese 
wurde durch die Auswertung der röntgenographischen Analysen nachgewiesen (Abb. 14a). Die 
Gitterkonstante der Matrix steigt nach einer Mahldauer von 35 h auf einen Wert von 0,3635(1) nm 
an und liegt damit um ca. 0,5% über dem Wert des reinen Kupfers (a0 = 0,36151 nm).  
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Abb. 13. Intensitätsabnahme des Nb(110)-Reflexes (INb(110)/ICu(111)) und Zunahme des Nb-
Anteils (NbMK/Nbgesamt) im Mischkristall (MK) mit zunehmender Mahldauer des Pulvers der 
Cu10Nb-Legierung. 
 
In Abbildung 14a sind drei Bereiche zu beobachten: (1) eine schwache Erhöhung der 
Gitterkonstante der Matrix bis zu einer Mahldauer von 10 h; (2) ein starker Anstieg der 
Gitterkonstante bei einer Mahldauer zwischen 10 h und 20 h; (3) eine Sättigung der 
Matrixgitterkonstante für darüber hinausgehende Mahldauern. 
  
a) b) 
Abb. 14. Gitterkonstante der Matrix der Cu10Nb-Legierung in Abhängigkeit von der Mahldauer (a) 
und vom Anteil des im Mischkristall gelösten Niobs (b). 
 
Der Kurvenverlauf für die Gitterkonstante ist eine Folge der Mischkristallbildung beim 
mechanischen Legieren (Abschnitt 2.2, Abb. 5). Am Anfang des Mahlens liegt ein lamellares 
Gefüge von Nb- und Cu-Lamellen vor. Nb-Atome diffundieren über die Versetzungen an den 
Phasengrenzen in die Kupferkörner hinein. Hierdurch werden vor allem die Randbereiche der Cu-
Körner mit Nb-Atomen angereichert. Da die Cu-Körner zu diesem Zeitpunkt noch ziemlich groß 
sind, ist der Anteil der mit Niob angereicherten Bereiche im Vergleich zum gesamten Cu-
Kornvolumen klein. Dies erklärt die schwache Zunahme der Gitterkonstante der Matrix zu Beginn 
des Mahlens. Im weiteren Verlauf des Mahlens verfeinern sich sowohl die Nb- und Cu-Lamellen 
als auch die Cu-Körner, was zu einer Erhöhung der Phasengrenzfläche und der Cu-
Korngrenzfläche führt. Hierdurch wird die Diffusionsrate von Niob in die Kupferkörner stark erhöht. 
Eine starke Verfeinerung der Cu-Körner bewirkt, dass die Nb-Atome im gesamten Cu-
Kornvolumen angereichert werden. In diesem Stadium des Mahlvorgangs wird der starke Anstieg 
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der Gitterkonstante der Matrix beobachtet. Mit weiterer Zunahme der Mahldauer zeigt die 
Gitterkonstante der Matrix ein Sättigungsverhalten, obwohl der Anteil des in der Cu-Matrix gelösten 
Niobs weiter steigt (Abb. 13). Dies kann dadurch erklärt werden, dass die Volumenänderung der 
Gitterzellen, die aufgrund des Lösens der Nb-Atome in der Matrix verursacht wird, durch die 
vorhandene große Anzahl von Gitterfehlern, wie Leerstellen und Versetzungen, kompensiert wird. 
Wird die Gitterkonstante der Matrix aMK in Abhängigkeit von dem im Mischkristall gelösten Nb-
Gehalt cNb aufgetragen (aus Abb. 13), soll sich nach der Vegard’schen Regel ein linearer Verlauf 
ergeben. Die Vegard’sche Regel beschreibt die Änderung der Gitterparameter bei der Bildung 
eines Mischkristalls als lineare Funktion: aMK = a0+k⋅cB  [85]. Hier sind aMK – Gitterparameter des 
Mischkristalls, a0 –Gitterparameter des Matrixelementes, cB – Konzentration der gelösten 
Komponente im Mischkristall, k – ein Koeffizient. Der Koeffizient k kann entweder aus dem Anstieg 
des Gitterparameters mit zunehmendem Anteil der gelösten Komponente geometrisch bestimmt 
werden oder aus den Atomgrößen der Komponenten berechnet werden. In Abbildung 14b stellt die 
Abhängigkeit der Gitterparameter vom Nb-Gehalt im Mischkristall keine lineare Funktion dar. In 
diesem Fall wurde ein mittlerer Koeffizient k von 2,365⋅10-2 nm aus dem Anstieg der Geraden 
(Strichlinie) bei einer linearen Annäherung der experimentellen Werte bestimmt. Der auf diese 
Weise bestimmte Koeffizient ist etwas kleiner als der aus den Atomgrößen berechnete Koeffizient. 
Letzterer kann im Fall eines kubischen Mischkristalls nach folgender Gleichung berechnet 
werden [85]: 
 
Cu
Cu
CuNb r
a
rrk ⋅−= )(  (38) 
Für einen Cu-Nb-Mischkristall wird k = 4,8⋅10-2 nm berechnet. Der Unterschied zwischen diesen 
beiden Werten lässt sich wie folgt erklären: zum Einen könnten die beim Mahlen gelösten Nb-
Atome aus thermodynamischen Gründen nicht gleichmäßig in der Cu-Matrix verteilt werden. 
Zweitens kann die Volumenzunahme der Gitterzellen durch das Lösen von Niob durch Defekte 
kompensiert werden, die infolge einer starken plastischen Verformung beim Mahlen gebildet 
werden. 
 
Abb. 15. Kupferkorngröße und innere elastische Gitterverzerrung in Abhängigkeit von der 
Mahldauer des Cu10Nb-Pulvers.  
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In Abbildung 12 ist eine starke Verbreiterung der Reflexe der Cu-Matrix mit zunehmender 
Mahldauer zu erkennen. Diese lässt sich auf die Abnahme der Korngröße der Cu-Matrix und die 
Zunahme der inneren elastischen Gitterverzerrungen in der Matrix zurückführen. Beide Größen 
sind in Abb. 15 in Abhängigkeit von der Mahldauer dargestellt. Während der ersten 20 Stunden 
des Mahlvorgangs steigen die Gitterverzerrungen stark an. Dies ist zum Einen auf Erzeugung und 
Akkumulation von Gitterfehlern bei der plastischen Verformung zurückzuführen. Die hohe Anzahl 
der Gitterfehler, insbesondere der Versetzungen, ist für die Abnahme der Korngröße verantwortlich 
(Abschnitt 2.2, Abb. 4). Diese verringert sich von 16 nm nach einer Mahldauer von 5 h auf 6 nm 
nach weiteren 30 h. Die Abnahme der Korngröße führt zu einer Relaxation der Gitterspannungen, 
die jedoch erst nach einer Mahldauer von 20 h zu einer leichten Verringerung der 
Gitterverzerrungen führt. Mit weiter fortschreitendem Mahlvorgang (30 – 35 h) bleiben die 
Gitterverzerrungen auf einem einheitlichen Niveau. Dies kann seine Ursache im Gleichgewicht 
zwischen den durch die Verformung eingebrachten und den durch die Erholung abgebauten 
Gitterspannungen haben. Gleichzeitig bleibt in diesem Stadium die Korngröße nahezu konstant. 
Zum Anderen kann die Verbreiterung von Reflexen auch durch die inhomogene Verteilung der Nb-
Atome in der Cu-Matrix hervorgerufen werden. Da die Nb-Atome zunächst in korngrenzennahen 
Bereichen angereichert werden, unterscheidet sich die Gitterkonstante der Matrix im Korninneren 
von der in korngrenznahen Bereichen. Dies kann zu einer zusätzlichen Verbreiterung der Reflexe 
führen, die allerdings quantitativ nicht von der getrennt werden kann, die auf die elastischen 
Gitterverzerrungen zurückgeführt wird. Demzufolge deutet die leichte Verringerung der 
Gitterverzerrungen, die nach einer Mahldauer von 20 h beobachtet wird, auf die zu diesem 
Zeitpunkt erreichte homogene Verteilung der Nb-Atome in den Cu-Körnern hin.  
 
Durch mechanisches Legieren wird aufgrund der genannten Mechanismen die Bildung eines Cu-
Nb-Mischkristalls ermöglicht, obwohl dies unter den Gleichgewichtsbedingungen verboten ist (s. 
Zustandsdiagramm in Abb. 1). Durch das Mahlen ist es jedoch möglich, innerhalb von 35 h einen 
nahezu vollständigen Cu-10At.-%Nb-Mischkristall herzustellen. Hierbei spielt die hohe plastische 
Verformbarkeit der beiden Pulverkomponenten eine entscheidende Rolle. Aufgrund der hohen 
plastischen Verformbarkeit der Pulver werden zum Einen die Gefügebestandteile während des 
Mahlens stark verfeinert und dadurch die Phasengrenzfläche erhöht. Zum Anderen beschleunigt 
die stark angestiegene Anzahl der Gitterbaufehler die Diffusion von Nb-Atomen. Darüber hinaus 
führt eine hohe Versetzungsdichte zur Entstehung des nanokristallinen Gefüges in der Cu-Matrix, 
was die Bildung des Mischkristalls im gesamten Volumen der Pulverteilchen ermöglicht.  
 
4.2.2 Härte der Pulverteilchen 
Um die mechanischen Eigenschaften der Cu-Nb-Pulverteilchen zu ermitteln, wurden die 
Pulverteilchen in verschiedenen Stadien des Mahlvorgangs durch Messung der Mikrohärte 
charakterisiert (Abb. 16).  
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Abb. 16. Mikrohärte der Cu10Nb-Pulver mit zunehmender Mahldauer. 
 
Während der ersten 20 h des Mahlvorgangs steigt die Mikrohärte auf einen für Cu-Basis-
Legierungen enorm hohen Wert von über 500 HV0,025 an und ändert sich im weiteren Mahlverlauf 
bis zu einer Mahldauer von 35 h kaum. Während der ersten 20 h des Mahlens erfolgen die 
wesentlichen Veränderungen im Pulver, die den großen Härteanstieg verursachen. Hierbei wirken 
gleichzeitig mindestens drei Härtungsmechanismen: (i) Korngrenzenhärtung (KG) infolge der 
Verkleinerung der Cu-Körner auf Werte unter 10 nm, (ii) Mischkristallverfestigung (MK) infolge des 
Lösens von Niob in der Cu-Matrix und (iii) Verformungsverfestigung (V) aufgrund der starken 
plastischen Verformung während des Mahlens. Um einen Eindruck über die Höhe der einzelnen 
Härtungsbeiträge zu bekommen, wurden diese anhand der Gleichungen bestimmt, die in Abschnitt 
2.3.2 aufgeführt sind. Die so gewonnenen Härtungsbeiträge sind in Abb. 17a einander 
gegenübergestellt. Da bei der Berechnung der Härtungsbeiträge einige Werte und Koeffizienten 
abgeschätzt beziehungsweise angenommen wurden, stellt die Höhe der einzelnen 
Härtungsbeiträge keinen absoluten Wert dar.  
Für die Charakterisierung der mechanischen Festigkeit der Materialien wird üblicherweise statt der 
Schubspannung τ die Normalspannung σ verwendet. Demzufolge werden die in Abschnitt 2.3.2 
aufgeführten Gleichungen auf die Normalspannung bezogen, die wie folgt berechnet wird [58, 86]: 
 
 τσ ⋅= M  (39) 
 M = 3,06: Taylor’sche Vielkristallorientierungsfaktor 
 
Der Beitrag zur Härte durch die Verformungsverfestigung σV lässt sich über die Taylor-Gleichung 
berechnen (Gl. 7): 
 
 VV bGM ρασ ⋅⋅⋅⋅=  (40) 
 
Die Versetzungsdichte ρV wurde aus der röntgenographisch bestimmten Gitterverzerrung 
abgeschätzt. Für den Koeffizient α wurde ein Wert von 0,6 angenommen.  
Der Beitrag zur Härte aufgrund der Mischkristallbildung wird gemäß Gl. (11) berechnet. Da sich der 
Schubmodul von Kupfer nicht wesentlich von dem von Niob unterscheidet (GCu = 40 GPa; 
GNb = 43 GPa), wurde nur die parelastische Wechselwirkung zwischen Versetzungen und gelösten 
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Atomen berücksichtigt. Diese Wechselwirkung bewirkt einen Beitrag zur Härte σMK, der sich wie 
folgt berechnen lässt: 
 δσ ⋅⋅⋅⋅= cbGMMK
2  (41) 
 
Als Wert für δ wurde der aus Gl. (38) gewonnene Koeffizient verwendet.  
Korngrenzen liefern ebenfalls einen Beitrag zur Härte σKG, der anhand der Hall-Petch-Gleichung 
(Gl. 8) berechnet werden kann: 
 
 
d
kHPKG
1
⋅=σ  (42) 
 kHP: Hall-Petch-Konstante 
 
Für Kupfer werden kHP Werte im Bereich von 3,5⋅10³ bis 5⋅10³ MPa⋅nm1/2 berichtet [87, 88, 89]. Für 
die Berechnung wurde ein mittlerer Wert von 4⋅10³ MPa⋅nm1/2 angenommen. Die einzelnen 
Beiträge zur Härte sind in Abb. 17 (a) dargestellt. Es ist deutlich zu erkennen, dass der größte 
Beitrag zur Härte von der nanokristallinen Cu-Matrix verursacht wird. Die Beiträge aufgrund von 
Mischkristall- und Verformungsverfestigung sind dagegen vergleichsweise gering. 
  
a) b) 
Abb. 17. Einzelne Härtungsbeiträge (a): Mischkristallverfestigung (MK), Verformungsverfestigung 
(V), Korngrenzenverfestigung (KG); und gesamte berechnete (B_linear und B_quadr.) und 
gemessene Härtewerte (b) in Cu10Nb-Pulver während des Mahlens. 
 
Aus den einzelnen Beiträgen setzt sich die Gesamtfestigkeit zusammen, die in erster Näherung als 
einfache Summe der einzelnen Beiträge angegeben werden kann [90]: 
 
 KGMKVges σσσσσ +++= 0  (43) 
 σ0: Streckgrenze des reinen Matrixmetalls 
 
Die Gesamtfestigkeit, die anschließend über die Beziehung HV = σ/3 in Härte umgerechnet wurde, 
ist in Abb. 17b dargestellt. Aus dem Vergleich der berechneten Gesamthärte (B_linear) mit den 
experimentell ermittelten Härtewerten ist zu erkennen, dass die berechnete Härte viel höher als die 
tatsächliche Härte des Pulvers ist. Alternativ zu dieser einfachen Beschreibung gibt es den Ansatz, 
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dass sich die einzelnen Härtungsbeiträge quadratisch überlagern. Die Gesamtfestigkeit lässt sich 
dann nach folgender Gleichung berechnen [91]: 
 
 22220 KGMKvges σσσσσ +++=  (44) 
 
Unter dieser Annahme wird eine wesentlich bessere Übereinstimmung der berechneten Härte 
(B_quadr.) mit den gemessenen Härtewerten erreicht (Abb. 17b).  
Daraus kann geschlussfolgert werden, dass der wesentliche Härtungsmechanismus in der 
untersuchten Cu-Nb-Legierung die Korngrenzenhärtung ist. Für die gemessene Härte von 
550 HV0,025 ist vor allem das beim Mahlen entwickelte nanokristalline Gefüge verantwortlich, das 
eine Korngröße von etwa 6 nm aufweist. Die Verformungsverfestigung durch plastische 
Verformung während des Mahlens wie auch die Mischkristallverfestigung infolge des Lösens von 
Niob in Kupfer tragen zur Härte der Pulver in vergleichsweise geringem Maße bei. Die Härte der 
untersuchten Cu10Nb-Legierung lässt sich am besten durch eine quadratische Überlagerung der 
drei genannten Härtungsbeiträge erklären.     
 
4.3 Variation der Mahlparameter 
Das in Abschnitt 4.2 beschriebene Gefüge sowie die Eigenschaften der Pulver sollen durch 
mechanisches Legieren gezielt eingestellt werden. Um dies, einschließlich der Bildung eines Cu-
Nb-Mischkristalls, zu erreichen, wurde eine Reihe von Mahlversuchen mit unterschiedlichen 
Mahlparametern durchgeführt. In diesem Abschnitt wird der Einfluss der Mahlparameter (Abb. 9) 
auf den Mahlfortschritt und die Entwicklung des Gefüges beschrieben. Diese Untersuchungen 
führen schließlich sowohl zur gezielten Steuerung der Mikrostruktur der Pulver beziehungsweise 
der Mischkristallbildung, als auch zur Optimierung des Mahlprozesses.  
4.3.1 Mahltemperatur und Mahlhilfsmittel 
Als einfachste Mahlmethode gilt das Mahlen bei Raumtemperatur. Damit sich die Kugeln und das 
Pulver durch das Mahlen nicht zu stark erwärmen, wurde das Mahlen nach jeweils 15 Minuten für 
ebenfalls 15 Minuten unterbrochen. Das Gefüge, das sich nach einer Mahldauer von 5 h bzw. 30 h 
in einer Cu20Nb-Legierung entwickelt hat, ist in Abb. 18 gezeigt. Durch Verschweißen der Nb- und 
Cu-Pulverteilchen bildet sich im Anfangsstadium des Mahlprozesses ein grob-lamellares Gefüge 
(Abb. 18a, b). Infolge der Temperaturerhöhung während des Mahlens und der damit verbundenen 
erhöhten Duktilität der Komponenten kommt es häufiger zu Verschweißvorgängen der 
Pulverteilchen miteinander, wohingegen das Aufbrechen der Pulverteilchen von untergeordneter 
Bedeutung ist. Nach einer Mahldauer von 5 h weisen die Pulverteilchen eine Größe von 
720 ± 200 µm auf. Die Energie, die durch die Stöße der Kugeln auf die Pulverteilchen übertragen 
wird, wirkt dann vor allem an der Oberfläche der Teilchen. Die Wirkungstiefe der Stöße hängt stark 
von den Mahlparametern und dem eingesetzten Pulver ab und ist in der Regel auf eine 
oberflächennahe Schicht beschränkt, die eine Dicke von etwa 50 – 100 µm aufweist [47]. Aus 
diesem Grund können große Teilchen, deren Durchmesser das Zehnfache der Wirkungstiefe der 
Stöße überschreitet, durch weiteres Mahlen weder zerkleinert werden, noch reicht die Stoßenergie 
im gesamten Volumen, insbesondere im Teilcheninneren, für die plastische Verformung aus. 
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Infolgedessen wird die Mischkristallbildung auch nach einer Mahldauer von 30 h nur in einem etwa 
60 – 80 µm dicken oberflächennahen Bereich der Pulverteilchen beobachtet. In 
lichtmikroskopischen Aufnahmen (Abb. 18d) ist der Mischkristallbereich als kontrastloser Bereich 
am Rand der Pulverteilchen erkennbar. Im Teilcheninneren bleibt nach einer Mahldauer von 30 h 
das anfänglich gebildete grob-lamellare Gefüge erhalten und ist lichtmikroskopisch gut zu 
erkennen (Abb. 18c, d). Im Inneren der Pulverteilchen wird die Bildung eines Cu-Nb-Mischkristalls 
nicht beobachtet.  
 
  
    a)     b) 
  
    c)     d) 
Abb. 18. Lichtmikroskopische Aufnahmen der Pulver der Cu20Nb-Legierung nach 5 h (a, b) und 
30 h (c, d) Mahldauer bei Raumtemperatur mit 200 U/min. 
Um die Bildung von großen Pulverteilchen zu unterdrücken, muss das Verschweißen der 
Pulverteilchen miteinander behindert werden. Dies kann z.B. durch Zusatz von Mahlhilfsmitteln wie 
Stearinsäure erreicht werden. Abbildung 19 zeigt die REM -Aufnahme von Pulvern einer Cu10Nb-
Legierung, der 1 Gew.-% Stearinsäure zugesetzt wurde, nach einer Mahldauer von 5 h. Die 
Pulverteilchen haben eine Größe von 50 – 100 µm. Die gewünschte Vermischung von Kupfer und 
Niob sowie die üblicherweise beobachtete Bildung eines lamellaren Gefüges finden unter diesen 
Bedingungen nicht statt. Die Pulverteilchen von Niob und Kupfer liegen nach einer Mahldauer von 
5 h immer noch getrennt vor. Das Ausbleiben der Bildung der lamellaren Struktur ist auf die 
Wirkung der Stearinsäure zurückzuführen. Sie bildet auf der Oberfläche der Pulverteilchen einen 
dünnen Film und verhindert so das Verschweißen der Pulverteilchen miteinander. Die Verwendung 
von Stearinsäure hat sich demnach im Hinblick auf das mechanische Legieren von Kupfer und 
Niob als nicht hilfreich erwiesen.  
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Abb. 19. REM - Aufnahme von Pulvern einer Cu10Nb-Mischung mit einem Zusatz von 1 Gew.-% 
Stearinsäure nach einer Mahldauer von 5 h. Das Mahlen erfolgte bei Raumtemperatur (mit 15 min. 
Pausen) mit 200 U/min. 
 
Eine andere Möglichkeit, das Verschweißen der Pulver zu reduzieren, besteht darin, bei 
niedrigeren Temperaturen zu mahlen. Bei tiefen Temperaturen nimmt die Härte des Metalls zu und 
das Material versprödet, wodurch die Größe der Pulverteilchen gegenüber dem bei 
Raumtemperatur gemahlenen Pulver verringert werden kann. Durch die verringerte 
Pulverteilchengröße kann die Mischkristallbildung im gesamten Volumen der Pulverteilchen 
erfolgen. Die tiefe Temperatur wird durch Kühlung der Mahlbecher in flüssigem Stickstoff erreicht. 
Durch das Mahlen bei tiefen Temperaturen wurde eine Pulverteilchengröße von 50 – 150 µm nach 
einer Mahldauer von 5 h erzielt. Im weiteren Verlauf des Mahlens wurde diese auf 30 – 100 µm 
abgesenkt. Da die Wirkungstiefe des Energieeintrags von den Kugel-Pulver-Stößen mit der Größe 
der Pulverteilchen vergleichbar ist, erfolgt das mechanische Legieren im gesamten 
Teilchenvolumen und führt schließlich zur Bildung eines homogenen Mischkristalls im gesamten 
Pulverteilchen. 
Die Bildung eines Cu-Nb-Mischkristalls durch mechanisches Legieren kann also durch Mahlen bei 
tiefen Temperaturen erreicht werden, wobei diese Temperaturen während des Mahlvorgangs 
durch Kühlung mit flüssigem Stickstoff gewährleistet wurden. Das Mahlen wurde von Zeit zu Zeit 
unterbrochen, um die Becher aus der Mühle herauszunehmen und erneut im flüssigen 
Stickstoffbad abzukühlen. Die Technologie zum Mahlen von Cu-Nb-Legierungen bei tiefen 
Temperaturen, das so genannte „cryo milling“, ist in der Patentschrift DE 102 10 423 C1 
ausführlich dargestellt [92].  
4.3.2 Mahlatmosphäre 
Um den Einfluss der Atmosphäre und insbesondere des Sauerstoffgehalts im Pulver auf den 
Mahlverlauf zu beobachten, wurde das Mahlen von Pulvern der Cu10Nb-Legierung unter 
Schutzgasatmosphäre (Argon) und an Luft durchgeführt. Das Mahlen wurde in beiden Fällen 
gleichermaßen bei einer Umdrehungsgeschwindigkeit von 200 U/min mit Stickstoffabkühlung 
durchgeführt, um die Untersuchungen untereinander vergleichen und andere Einflüsse 
ausschließen zu können. Der Sauerstoffgehalt im Pulver nimmt mit zunehmender Mahldauer zu, 
wie in Abb. 20 dargestellt ist. Die Proben für die Untersuchungen wurden nach den verschiedenen 
Mahldauern unter Schutzgas-Atmosphäre aus den Mahlbechern entnommen (in Abb. 21 als 
„geöffnet“ bezeichnet). Nach einer Mahldauer von 30 h beträgt der Sauerstoffgehalt in unter Argon 
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gemahlenem Pulver etwa 1 Gew.-% und in an Luft gemahlenem Pulver ca. 2 Gew.-% (Abb. 20). 
Dass auch in unter Argonatmosphäre gemahlenem Pulver Sauerstoff nachgewiesen wurde, kann 
zum Einen auf die bei tiefen Temperaturen nicht ausreichende Gummidichtung der Mahlbecher 
zurückgeführt werden. Zum Anderen kann die Schutzgas-Atmosphäre in der Box einen restlichen 
Sauerstoffgehalt von bis zu 0,05 At.-% enthalten.  
 
 
Abb. 20. Sauerstoffgehalt in Cu10Nb-Pulver in Abhängigkeit von der Mahldauer beim Mahlen unter 
Argon und an Luft.  
 
 
Abb. 21. Sauerstoffgehalt in Cu10Nb-Pulver in Abhängigkeit von der Mahldauer beim Mahlen unter 
Argon in den Mahlbechern mit normalen Gummidichtungen (normale GD) und mit speziellen 
Gummidichtungen für das Hochtemperaturmahlen (HT GD); wie auch in für die gesamte 
Mahldauer ungeöffneten Mahlbechern („ungeöffnet“) und in einem Attritor. 
 
Durch die Verwendung von speziellen Gummidichtungen für das Hochtemperaturmahlen (HT GD) 
konnte eine Absenkung des Sauerstoffgehaltes im Pulver erreicht werden (Abb. 21). Nach einer 
Mahldauer von 30 h beträgt der Sauerstoffgehalt mit 0,54 Gew.-% nur noch etwa die Hälfte 
dessen, der ohne Verwendung der Spezialdichtungen in das Pulver gelangt (ca. 1 Gew.-%). Der 
Sauerstoffgehalt im Pulver, das, ohne die Mahlbecher zu öffnen, für 28 h bzw. für 35 h gemahlen 
wurde, liegt bei 0,5 – 0,6 Gew.-% (in Abb. 21 „ungeöffnet“). Dieser Anteil entspricht dem 
Sauerstoffgehalt im Pulver, von dem die Proben nach den bestimmten Mahldauern entnommen 
wurden bzw. die Mahlbecher für die Probenentnahme unter Schutzgas-Atmosphäre geöffnet 
wurden (in Abb. 21 „geöffnet“). Demzufolge kann die Zunahme des Sauerstoffgehaltes im Pulver 
während des Mahlens hauptsächlich auf die bei tiefen Temperaturen nicht ausreichenden 
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Gummidichtungen der Mahlbecher zurückgeführt werden. Eine weitere Senkung des 
Sauerstoffgehaltes im Pulver bis auf 0,3 Gew.-% nach einer Mahldauer für 50 h wird durch die 
Verwendung eines Atrittors erreicht (      in Abb. 21; Abschnitt 4.3.3). 
Die Mahlatmosphäre beeinflusst die Entwicklung des Gefüges, der Korngröße und der Mikrohärte 
der Pulverteilchen während des mechanischen Legierens nur unwesentlich. Jedoch spielt die 
Mahlatmosphäre bei der Bildung des Mischkristalls eine entscheidende Rolle. Je nach 
Mahlatmosphäre beziehungsweise Sauerstoffgehalt im Pulver wird ein anderer Verlauf des 
Gitterparameters der Cu-Matrix in Abhängigkeit von der Mahldauer beobachtet, wie in Abb. 22 für 
unter Argon und an Luft gemahlene Pulver gezeigt wird.  
 
Abb. 22. Variation des Gitterparameters der Cu-Matrix in Abhängigkeit von der Mahldauer von 
einem an Luft und einem unter Argon gemahlenen Pulver der Cu10Nb-Legierung.  
 
Die Gitterkonstante der Cu-Matrix von unter Argon gemahlenem Pulver erreicht einen größeren 
maximalen Wert von 0,3636(4) nm nach einer Mahldauer von 18 h gegenüber einem Wert von 
0,3634(2) nm in an Luft gemahlenem Pulver. Im Laufe des weiteren Mahlens nimmt die 
Gitterkonstante in an Luft gemahlenem Pulver bis auf einen Wert von 0,3628(5) nm nach einer 
Mahldauer von 30 h ab. Die Gitterkonstante der Cu-Matrix in unter Argon gemahlenem Pulver 
bleibt hingegen auf einem nahezu konstanten Niveau. Dieses Verhalten ist vor allem auf die 
Anwesenheit von Sauerstoff im Pulver und die dadurch veränderte Reaktion bei der Bildung des 
Mischkristalls durch mechanisches Legieren zurückzuführen.  
Das Lösen von Fremdatomen ist mit einer Verzerrung der Gitterzellen der Matrix verbunden. Um 
diese Verzerrungen möglichst gering zu halten, lagern sich die Fremdatome bevorzugt an den 
Versetzungskernen an. Da sowohl Sauerstoff als auch Niob mit einer erhöhten Wahrscheinlichkeit 
in den Versetzungen eingelagert werden, ist die Bildung von Nioboxid begünstigt. Je mehr 
Sauerstoff im Pulver vorhanden ist, desto mehr Nioboxid wird gebildet. Niob, das als Oxid 
gebunden ist, steht zur Bildung des Mischkristalls nicht mehr zur Verfügung. Die Gitterkonstante 
der Cu-Matrix ist demzufolge bei gleichem Nb-Anteil im Pulver geringer, wenn ein Teil des Niobs 
als NbO gebunden ist. Damit kann die Abnahme der Gitterkonstante der Cu-Matrix von Pulver, das 
an Luft gemahlen wurde, durch die Bildung von Nioboxid erklärt werden. 
Die Bildung eines Cu-Nb-Mischkristalls beim mechanischen Legieren ist die entscheidende 
Voraussetzung, um die Herstellung von Draht aus einer Cu-Nb-Legierung zu ermöglichen. Die 
Bildung von Nioboxid stellt ein Hindernis für die erfolgreiche Bildung des Mischkristalls dar. Um 
den Erfolg der Präparation einer Cu-Nb-Legierung zu gewährleisten, muss die Bildung von 
Nioboxid unterdrückt werden. Daher wurde das Mahlen unter Argon (mit spezialen 
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Gummidichtungen für Hochtemperaturmahlen) durchgeführt, obwohl dadurch der technische 
Aufwand größer wird. 
4.3.3 Mühlentyp 
Um Niob in der Kupfermatrix lösen zu können, müssen die Pulver bei tiefen Temperaturen 
mechanisch legiert werden (Abschnitt 4.3.1). Daher liegt es nahe, für das Mahlen einen Attritor mit 
einem automatischen Kühlungssystem zu verwenden. Hierdurch kann eine Temperatur von – 4 °C 
während des gesamten Mahlvorgangs gewährleistet werden. Ein weiterer Vorteil eines Attritors 
gegenüber einer Planetenkugelmühle ist ein niedrigerer Sauerstoffgehalt im Pulver nach dem 
Mahlen (Abschnitt 4.3.2, Abb. 21). Nach einer Mahldauer von 50 h bei einer 
Umdrehungsgeschwindigkeit von 800 U/min konnten durch röntgenographische Analysen des 
Pulvers einer Cu10Nb-Legierung keine Beugungsmaxima an den für Niob charakteristischen 
Winkellagen festgestellt werden. Demzufolge wird davon ausgegangen, dass sich der Mischkristall 
gebildet hat. Um diesen Sachverhalt zu verdeutlichen, sind in Abb. 23 ein entsprechendes 
Röntgendiffraktogramm und eine rasterelektronenmikroskopische Aufnahme dargestellt. In der 
REM – Aufnahme (Abb. 23b) sind zahlreiche schwarze Teilchen im Gefüge des Pulvers zu 
erkennen. Diese wurden durch eine EDX - Analyse als Fe-reich bestimmt. Beugungsmaxima, die 
durch die charakteristischen Lagen von Fe indiziert werden, sind auch im Röntgendiffraktogramm 
des Pulvers (Abb. 23a) nachweisbar. Eisen im Gefüge ist auf einen Fe–Abrieb von den 
Stahlkugeln und zum Teil auch von den Gefäßwänden bzw. vom Flügelrad zurückzuführen. 
Anhand einer quantitativen chemischen Analyse wurde ein sehr hoher Fe–Gehalt von 14 Gew.-% 
im Pulver nach einer Mahldauer von 50 h festgestellt. Im Vergleich dazu liegt der Fe–Abrieb beim 
Mahlen in einer Planetenkugelmühle nach einer Mahldauer von 30 h unter 1 Gew.-%.  
  
        a)       b) 
Abb. 23. Röntgendiffraktogramm (a) und REM - Aufnahme (b) eines Pulvers einer Cu10Nb-
Legierung, gemahlen in einem Attritor (Ethanolkühlung auf – 4 °C) mit Stahlkugeln für 50 h bei 
800 U/min. 
 
4. Mechanisches Legieren 49 
  
         a)       b) 
Abb. 24. Röntgendiffraktogramm (a) und REM - Aufnahme (b) von Cu10Nb-Pulver, gemahlen im 
Attritor (Ethanolkühlung auf – 4 °C) mit WC-Kugeln für 80 h bei 500 U/min. 
 
Um den Fe–Abrieb möglichst klein zu halten, wurden als Mahlkörper Kugeln aus Wolframkarbid 
(WC) verwendet sowie die Umdrehungsgeschwindigkeit auf 500 U/min gesenkt. Durch 
röntgenographische Analysen sowie REM – Untersuchungen mit EDX – Analysen wurden sowohl 
die Mischkristallbildung von Niob im Kupfer, als auch ein starker WC–Abrieb nachgewiesen (Abb. 
24). 
Obwohl durch das Mahlen im Attritor mit einer Kühlung durch Ethanol auf – 4 °C die ein Cu10Nb-
Mischkristall gebildet wurde, konnte das Pulver aufgrund des hohen Abriebs von den Kugeln nicht 
weiter verwendet werden (Abschnitt 5.1). Der beim Mahlen im Attritor vergleichsweise große 
Abrieb ist auf die größere Oberfläche der Kugeln wegen ihres kleineren Durchmessers von 
typischerweise 5 mm zurückzuführen. Die in einer Planetenkugelmühle verwendeten Kugeln sind 
mit einem Durchmesser von 10 mm doppelt so groß. Da das Massenverhältnis von Pulver zu 
Kugeln in beiden Fällen dasselbe ist, führt dies zu einer zweifach höheren Oberfläche und damit zu 
einem stärkeren Abrieb.   
4.3.4 Mahlgeschwindigkeit 
Um den Einfluss der Mahlgeschwindigkeit auf den Mahlfortschritt zu bestimmen, wurde das 
Mahlen einer Cu10Nb-Legierung in einer Planetenkugelmühle mit Abkühlung der Mahlbecher in 
flüssigem Stickstoff mit Umdrehungsgeschwindigkeiten der Trägerscheibe von 150 U/min, 
200 U/min und 250 U/min durchgeführt. Durch eine höhere Geschwindigkeit kann die 
Prozesseffektivität erhöht werden und die Mahldauer kann verkürzt werden. Eine kürzere 
Mahldauer führt zu einem geringeren Sauerstoffgehalt im Pulver, der stark von der Mahldauer 
abhängt. Andererseits kann eine höhere Geschwindigkeit einen wesentlich größeren Fe-Abrieb 
verursachen. Mit einer verhältnismäßig geringen Geschwindigkeit kann der Abrieb von Eisen an 
Mahlwerkzeug und –becher minimiert werden. Andererseits bedeutet eine geringere 
Geschwindigkeit, dass der Mahlfortschritt langsamer verläuft und hierdurch die Gefahr der 
Verunreinigung der Pulver durch Sauerstoff erhöht wird. Damit stellt die Wahl der optimalen 
Umdrehungsgeschwindigkeit einen Kompromiss zwischen der möglichst hohen Prozesseffektivität 
und noch tragbaren Gehalten an Verunreinigungen von Eisen und Sauerstoff dar. 
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Abb. 25. Gitterparameter der Cu-Matrix des Cu10Nb-Pulvers in Abhängigkeit von der Mahldauer 
für 150 U/min und 200 U/min und entsprechende REM – Aufnahmen des Gefüges des Pulvers 
nach 30 h Mahldauer. 
Abbildung 25 zeigt nur einen geringen Anstieg des Gitterparameters der Matrix und ein grob 
lamellares Gefüge des für 30 h bei 150 U/min gemahlenen Pulvers. Hieraus ist ersichtlich, dass 
sich mit diesen Mahlparametern nach einer Mahldauer von 30 h kein Mischkristall gebildet hat. 
Während der Gitterparameter der Matrix des bei 150 U/min gemahlenen Pulvers lediglich von 
0,3615 nm auf 0,3618(6) nm ansteigt, wird für ein bei 200 U/min gemahlenes Pulver ein Anstieg 
auf 0,3634 nm nach einer Mahldauer von 30 h beobachtet, womit für das bei 200 U/min 
gemahlene Pulver ein Hinweis auf die Bildung eines Mischkristalls gegeben ist. Einen weiteren 
deutlichen Hinweis auf eine Mischkristallbildung stellt das Gefüge des Pulvers dar. Während im 
Pulver, das bei 150 U/min für 30 h gemahlen wurde, noch grobe Lamellen beobachtet werden, 
stellt sich das Gefüge des bei 200 U/min gemahlenen Pulvers nach 30 h völlig homogen dar. Das 
für 30 h bei 150 U/min gemahlene Pulver zeigt ein ähnliches Gefüge wie das für 5 h bei 200 U/min 
gemahlene Pulver (Abb. 10). Dies deutet darauf hin, dass die Energie, die beim Mahlen mit 
150 U/min von den Kugeln auf das Pulver übertragen wird, für die Bildung eines Mischkristalls 
nach einer Mahldauer von 30 h nicht ausreicht. Eine längere Mahldauer bei 150 U/min wurde nicht 
angewendet, weil der Sauerstoffgehalt im Pulver mit zunehmender Mahldauer ansteigt (Abb. 20 
und Abb. 21). 
 
  
       a)          b) 
Abb. 26. REM – Aufnahmen eines Cu10Nb-Pulvers gemahlen für 6 h bei 250 U/min (a) und 
200 U/min (b). Das Mahlen erfolgte bei tiefer Temperatur (Stickstoff-Kühlung). 
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Beim Mahlen mit einer Geschwindigkeit von 250 U/min bilden sich nach einer Mahldauer von 6 h 
Pulverteilchen mit einer Größe von 1000 – 1500 µm. Beträgt die Umdrehungsgeschwindigkeit 
200 U/min, so wird eine viel kleinere mittlere Größe der Pulverteilchen von ca. 100 µm beobachtet. 
Die größere Umdrehungsgeschwindigkeit bewirkt trotz Stickstoffkühlung eine stärkere Erwärmung 
der Kugeln und dadurch auch des Pulvers. Mit der Erwärmung ist eine Zunahme der Duktilität 
verbunden, die die Bildung von großen Teilchen begünstigt. Wie in Abschnitt 4.3.1 gezeigt wurde, 
kommt es während des weiteren Mahlens nicht mehr zu einer Zerkleinerung der Pulverteilchen, 
deren Größe das Zehnfache der Wirkungstiefe der Stöße überschreitet. Demzufolge wird eine 
Mischkristallbildung in diesen großen Pulverteilchen nicht beobachtet. Nicht nur wegen der 
Teilchengröße, sondern auch wegen des sehr großen Fe-Abriebes ist das Mahlen bei 250 U/min 
ungünstig. Nach 5 h wird in bei 250 U/min gemahlenem Pulver ein Fe-Gehalt von 1 Gew.-% 
beobachtet. Hingegen liegt er in für 5 h bei 200 U/min gemahlenem Pulver bei lediglich 0,05 Gew.-
%.  
Damit ergibt sich eine Mahlgeschwindigkeit von 200 U/min als optimal im Hinblick auf die Bildung 
eines Mischkristalls beziehungsweise für das Lösen von Niob in Kupfer. 
4.3.5 Mahldauer 
In Abschnitt 4.2 (Abb. 13) wurde gezeigt, dass bereits nach einer Mahldauer von 35 h ca. 90% des 
in der Cu10Nb-Pulvermischung enthaltenen Niobs in der Kupfermatrix gelöst sind. Um 
festzustellen, nach welcher Mahldauer der gesamte Nb-Anteil in der Cu-Matrix gelöst ist, wurde 
das Mahlen fortgesetzt, bis durch Pulver-Röntgendiffraktometrie keine Reflexe mehr nachweisbar 
waren, die für Niob indiziert werden können.  
  
     a)         b) 
Abb. 27. Intensitätsabnahme des Nb(110)-Reflexes (INb(110)/ICu(111)) und Zunahme des Nb-
Anteils (NbMK/Nbgesamt) im Mischkristall (MK) einer Cu10Nb–Legierung (a) sowie Abhängigkeit der 
Gitterkonstante der Matrix von der Mahldauer (b). 
Nach einer Mahldauer von 60 h kann an den Winkellagen, die für Niob charakteristisch sind, keine 
Intensität mehr nachgewiesen werden. Dies ist in Abb. 27a für den Nb(110)–Reflex, der die 
höchste Intensität aller Nb-Reflexe aufweist, gezeigt. Daher kann von einer vollständigen Lösung 
von 10 At.-% Niob in Kupfer beziehungsweise der Bildung eines Mischkristalls nach einer 
Mahldauer von 60 h ausgegangen werden. Die Gitterkonstante der Matrix zeigt bereits nach einer 
Mahldauer von 30 h eine Sättigung. Der Wert der Gitterkonstante bleibt bis hin zu großen 
Mahldauern auf dem gleichen Niveau. Nach einer Mahldauer von 30 h sind bereits etwa 80 - 90% 
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des gesamten Niobs im Mischkristall gelöst. Das weitere Mahlen führt zwar zur vollständigen 
Lösung von Niob im Mischkristall, die Gitterkonstante der Matrix verändert sich dabei nicht mehr 
wesentlich. Dies kann dadurch erklärt werden, dass die Zunahme des Volumens der 
Elementarzelle durch die vorhandenen Defekte, wie Leerstellen und Versetzungen, kompensiert 
wird. Die Mikrohärte des Pulvers steigt während des Mahlens in den ersten 30 h auf einen Wert 
von ca. 540 HV0,025 (Abschnitt 4.2.2). Im weiteren Verlauf des Mahlens bis zu einer Mahldauer von 
60 h konnte kein weiterer Anstieg beobachtet werden (Abb. 28a). Dies ist darin begründet, dass 
die Härte der Pulver durch Korngrenzenhärtung bestimmt wird und die Korngröße nicht unter 6 nm 
abnimmt. Diese Korngröße ist bereits nach einer Mahldauer von 30 h erreicht (Abb. 28b). 
  
      a)           b) 
Abb. 28. Mikrohärte der Pulver der Cu10Nb-Legierung (a) und Kupferkorngröße (b) in 
Abhängigkeit von der Mahldauer. 
 
Obwohl durch das Mahlen bis zu einer Dauer von 60 h eine vollständige Lösung von 10 At.-% Niob 
im Kupfer durch mechanisches Legieren erreicht wurde, ist dies nicht zweckmäßig. Durch die 
Verlängerung der Mahldauer von 35 h auf 60 h verdoppelt sich der Sauerstoffgehalt (in Abb. 21 
- HT GD „geöffnet“) und der Gehalt an Eisen durch Abrieb steigt von 0,2 Gew.-% nach 35 h auf 
0,8 Gew.-% nach einer Mahldauer von 60 h.  
4.4 Variation der Legierungszusammensetzung 
4.4.1 Cu-Nb-Legierungen mit unterschiedlichem Nb-Gehalt 
Die Veränderung des Niobgehalts in der Ausgangszusammensetzung wurde mit dem Ziel 
vorgenommen, den durch mechanisches Legieren maximal in Kupfer lösbaren Nb-Anteil 
festzustellen. Gleichzeitig wurden die hierfür nötigen Mahlparameter - insbesondere die Mahldauer 
ermittelt. In Abbildung 29 ist die Intensität des Nb(110)-Reflexes, die auf die des Cu(111)-Reflexes 
normiert wurde, in Abhängigkeit von der Mahldauer für Pulver mit verschiedenen Nb-Gehalten 
dargestellt. Mit zunehmender Mahldauer nimmt die Intensität des Nb(110)-Reflexes ab, wobei 
diese Abnahme in Pulvern mit höherem Nb-Gehalt schneller verläuft (Abb. 29). In Pulvern mit Nb-
reichen Zusammensetzungen ist die Kupfer-Niob-Phasengrenze bei sonst gleichen Bedingungen 
größer. Daher kann Niob schneller in Kupfer eindiffundieren. In Pulvern der Cu5Nb- und Cu10Nb-
Legierungen ist die Intensität des Nb(110)–Reflexes nach einer Mahldauer von 25 h bzw. 60 h 
unter der Nachweisgrenze. In Pulvern der Cu15Nb- und Cu20Nb-Legierungen nimmt die Intensität 
des Nb(110)-Reflexes nicht bis unter die Nachweisgrenze ab. Da der Verlauf der Intensität des 
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Nb(110)-Reflexes ein Sättigungsverhalten aufweist, wie es in Abb. 29a gezeigt wird, kann in 
Cu15Nb- bzw. Cu20Nb-Legierungen auch durch weiteres Mahlen nicht der gesamte Nb-Anteil 
gelöst werden. Nach einer Mahldauer von 60 h verbleibt ein Anteil von etwa 5 At.-% an 
ungelöstem Niob im Gefüge der Cu15Nb-Legierung. Entsprechend wird in der Cu20Nb-Legierung 
ein Gehalt von 10 At.-% an ungelöstem Niob beobachtet. Die nach dem Mahlen ermittelte 
Gitterkonstante der Matrix zeigt in Abhängigkeit vom Nb-Gehalt im Pulver zunächst einen Anstieg, 
der für Nb-Gehalte oberhalb von 10 At.-% in eine Sättigung übergeht (Abb. 29b). Die dann 
gemessene Gitterkonstante beträgt 0,3634 nm. Daraus wird ersichtlich, dass mit dieser Methode 
und den vormals genannten Mahlparametern, maximal 10 At.-%Nb in Lösung mit Kupfer gebracht 
werden können. Aus diesen Ergebnissen können Mahldiagramme erstellt werden, die in Abb. 30 
dargestellt sind.  
Das Mahldiagramm veranschaulicht den zuvor auf der Grundlage der Intensitätsverläufe des 
Nb(110)-Reflexes mit verschiedenen Zusammensetzungen ermittelten Wert für die maximale 
Löslichkeit von 10 At.-% Nb in einer Cu-Matrix. Wiederum gilt es, die Mahlparameter zu beachten, 
die diesen Wert bestimmen, insbesondere die Umdrehungsgeschwindigkeit von 200 U/min und die 
Abkühlung der Mahlbecher durch flüssigen Stickstoff. Für eine Umdrehungsgeschwindigkeit von 
150 U/min konnte nur ein Teil des Diagramms erstellt werden. Es ist zu folgern, dass die 
Umdrehungsgeschwindigkeit von 150 U/min zu niedrig ist, um eine vollständige 
Mischkristallbildung von 10 At.-% Niob in Kupfer in erträglichen Zeiten zu erhalten. 
 
  
     a)          b) 
Abb. 29. Intensitätsabnahme des Nb(110)-Reflexes ((INb(110)/ICu(111)) in Abhängigkeit von der 
Mahldauer für Cu-Nb-Pulver mit verschiedenen Nb-Gehalten (a) sowie die Gitterkonstante der 
Matrix in Abhängigkeit vom Nb-Gehalt in der Ausgangszusammensetzung nach dem Mahlen (b). 
 
Abb. 30. Mahldiagramme für das Mahlen der Cu-Nb-Pulver bei 200 U/min und 150 U/min.  
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Die Korngröße der Cu-Matrix nach dem Mahlen nimmt mit zunehmendem Gehalt an Niob ab (Abb. 
31). In Kupfer, das ohne Zusatz von Niob gemahlen wurde, wird nach einer Mahldauer von 35 h 
eine Korngröße von 20 nm gemessen. In den Legierungen mit 15 At.-%Nb bzw. 20 At.-%Nb liegt 
die Cu-Korngröße unter 5 nm. Die Abnahme der Cu-Korngröße mit zunehmendem Nb–Gehalt ist 
eine Folge der höheren Versetzungsdichte in den Legierungen mit höherem Nb-Gehalt. Da die 
Phasengrenzflächen zweidimensionale Hindernisse für die Versetzungsbewegung sind, verursacht 
eine größere Phasengrenzfläche eine stärkere Behinderung der Versetzungsbewegung. 
Demzufolge steigt in diesen Legierungen die Versetzungsdichte stärker an, die für die feineren 
Versetzungszellen und damit für die feinere Korngröße verantwortlich ist (Abschnitte 2.2, 4.2.1). 
Die in der Cu-Matrix gelösten Nb-Atome können die Versetzungsbewegung zusätzlich behindern, 
indem sie die Erholungsprozesse einschränken. Dies führt wiederum zu einer Abnahme der Cu-
Korngröße mit zunehmendem Nb-Gehalt in den Legierungen. 
 
Abb. 31. Kupferkorngröße nach dem Mahlen in Abhängigkeit vom Nb-Gehalt in der Cu-Nb-
Legierung. 
 
Abb. 32. Mikrohärte der Pulver nach dem Mahlen in Abhängigkeit vom Nb–Gehalt. 
 
Abbildung 32 zeigt die nach dem Mahlen an den Pulvern gemessene Mikrohärte in Abhängigkeit 
vom Nb-Gehalt. Die Mikrohärte von reinem Kupfer beträgt nach einer Mahldauer von 35 h etwa 
280 HV0,025. Sie steigt mit zunehmendem Niobgehalt im Bereich von 0 bis 10 At.-% stark bis auf 
550 HV0,025 an. Eine weitere Zunahme des Niobgehaltes bis auf 20 At.-% in der Pulvermischung 
hat auf den Wert der Härte keinen weiteren nennenswerten Einfluss.  
Um die Wirkung des wesentlichen Härtungsmechanismus – der Korngrenzenhärtung – zu 
analysieren, wurden die Beiträge zur Festigkeit aufgrund von Mischkristall- und 
Verformungsverfestigung anhand der Gleichungen (40) und (41) (Abschnitt 4.2.2) berechnet und 
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von den experimentell bestimmten Härtewerten abgezogen. Dabei wurde davon ausgegangen, 
dass sich die einzelnen Beiträge quadratisch überlagern, wie es durch Gleichung (44) beschrieben 
wird. Der so verbleibende Beitrag zur Festigkeit σKG wird auf die Verfestigung durch Kornfeinung 
zurückgeführt. Für die hier betrachteten Cu-Nb-Legierungen ist in Abb. 33 der Beitrag zur 
Festigkeit durch Kornfeinung σKG in Abhängigkeit von der reziproken Wurzel der Kupferkorngröße 
aufgetragen. Diese Auftragung wird üblicherweise verwendet, um den gemäß der Hall-Petch-
Beziehung zu erwartenden linearen Verlauf der Härte erkennbar zu machen. Aus der Auftragung 
kann die kritische Korngröße bestimmt werden, bei der eine Abweichung von dem durch die Hall-
Petch-Beziehung gegebenen linearen Verlauf auftritt. 
 
 
Abb. 33. Beitrag zur Festigkeit durch Kornfeinung σKG, aufgetragen nach Hall-Petch, in 
Abhängigkeit von der reziproken Wurzel der Kupferkorngröße. 
 
Die der Hall-Petch-Beziehung entsprechende lineare Abhängigkeit der Festigkeit bleibt bis zu einer 
Cu-Korngröße von ca. 9 nm erhalten. Eine weitere Verringerung der Cu-Korngröße verursacht eine 
signifikant schwächere Zunahme der Festigkeit der Legierungen und eine Korngröße unter 6 nm 
verursacht keine weitere Änderung der Härte. Die hier gefundene kritische Korngröße von 9 nm, 
ab der die lineare Abhängigkeit der Festigkeit gemäß der Hall-Petch-Beziehung nicht mehr erfüllt 
ist, stimmt gut mit der kritischen Korngröße für reines Kupfer von 9,5 nm [93] überein. In den 
untersuchten Cu-Nb-Legierungen kann die Hall-Petch-Beziehung auch in den Bereich von extrem 
kleinen Körnern übertragen werden. In vielen Arbeiten für nanokristalline Werkstoffe, unter 
anderem auch für Kupfer, wurde dieses Verhalten ebenfalls beobachtet [94, 95, 96, 97]. Eine 
„inverse“ Hall-Petch-Beziehung mit einer negativen Hall-Petch-Konstante kHP tritt in den 
untersuchten Cu-Nb-Legierungen bis zu Korngrößen von unter 5 nm bemerkenswerterweise nicht 
auf. Diese wurde von Chokshi in reinem Kupfer für Korngrößen im Bereich von 16 nm – 6 nm 
beobachtet [98].  
Die mittels mechanischen Legierens und den vorstehend genannten Parametern maximal 
erreichbare Löslichkeit von Niob in Kupfer liegt bei ca. 10 At.-%. Eine Erhöhung des Nb-Gehaltes 
in der Cu-Nb-Legierung auf 15 At.-% bzw. 20 At.-% führt zu einer Herabsetzung der Korngröße auf 
unter 5 nm. Diese ist jedoch für einen weiteren Anstieg der Härte nicht wirksam, da eine 
Abweichung von der Hall-Petch-Beziehung bei Korngrößen kleiner als 9 nm in den untersuchten 
Cu-Nb-Legierungen beobachtet wird. 
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4.4.2 Mechanisches Legieren einer Cu-10At.-%Mo-Legierung 
Neben dem Cu-Nb-System wurde auch mit einem Cu-Mo-System versucht, einen hochfesten 
Werkstoff durch mechanisches Legieren herzustellen. Molybdän zeigt ebenfalls wie Niob eine 
vernachlässigbar kleine Löslichkeit in Kupfer im Gleichgewicht (Abb. 34). Da das Cu-Mo-System 
als spröd-duktil einzugruppieren ist, sollte gleich während des Mahlens ein Gefüge mit in der Cu-
Matrix homogen verteilten Teilchen einer zweiten Phase (Mo) eingestellt werden.  
 
Abb. 34. Zustandsdiagramm von Cu-Mo im Gleichgewicht [10]. 
 
In Abbildung 35 sind die Röntgendiffraktogramme des Cu10Mo-Pulvers nach einer Mahldauer von 
5 h und 55 h und die dazu gehörigen REM -Aufnahmen des Gefüges dargestellt. Das Gefüge einer 
Cu10Mo-Legierung zeigt nach einer Mahldauer von 5 h eine homogene Verteilung der Mo-
Teilchen in der Cu-Matrix. Das Gefüge verfeinert sich im Verlauf des weiteren Mahlens. Nach einer 
Mahldauer von 55 h liegen zwei Anteile von Mo–Teilchen in der Cu-Matrix vor. Der größere Anteil 
mit etwa 80 Vol.-% hat eine Teilchengröße unter 20 nm. Die restlichen 20 Vol.-% verteilen sich auf 
Teilchen, die größer als 150 nm sind. Die aus den Röntgendiffraktogrammen errechneten Größen, 
wie Gitterparameter der Matrix, Korngröße der Cu-Matrix sowie elastische Gitterverzerrungen, sind 
zusammen mit den entsprechenden Größen für die Cu10Nb-Legierung in Abb. 36 gezeigt. Die 
Gitterkonstante der Matrix in der Cu10Mo-Legierung beträgt nach einer Mahldauer von 60 h etwa 
0,3618(6) nm. Im Vergleich dazu wurde nach gleicher Mahldauer in der Cu10Nb-Legierung eine 
Gitterkonstante von 0,3635 nm beobachtet. Die Korngröße der Cu-Matrix im Pulver der Cu10Mo-
Legierung beträgt nach einer Mahldauer von 60 h ca. 21 nm. Die elastischen Gitterverzerrungen, 
die aufgrund des mechanischen Legierens hervorgerufen werden, sind in der Cu-Mo-Legierung 
halb so hoch wie in der Cu-Nb–Legierung.  
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Abb. 35. Röntgendiffraktogramme der Cu10Mo-Legierung nach einer Mahldauer von 5 h und 55 h 
und dazu gehörige REM – Aufnahmen.  
 
Aus Abbildungen 35 und 36 ist ersichtlich, dass es im Pulver der Cu-Mo-Legierung nicht zur 
Bildung eines Mischkristalls kommt. Da die Elastizitätskonstante von Molybdän mit 330 GPa 
größer als die von Niob mit 120 GPa ist, ist die für die Versetzungsbewegung nötige Peierls–
Spannung in Molybdän entsprechend höher. Dies bedeutet, dass die Versetzungsbewegung in 
Niob leichter als in Molybdän abläuft. Während sich Niob im Verlauf des Mahlens verformt, was zur 
Bildung eines lamellaren Gefüges führt, wird Molybdän unter den anliegenden Spannungen beim 
Mahlen nur zerkleinert. Mit der Bildung eines lamellaren Gefüges in der Cu-Nb-Legierung werden 
auch die anderen Unterschiede zwischen beiden Legierungen beim Mahlen erklärt. Da sich Niob 
im Verlauf des Mahlens zu Lamellen verformt, wird die Phasengrenzfläche zwischen Niob und 
Kupfer größer. Im Fall des Mahlens von Cu-Mo-Pulver wird eine so starke Vergrößerung der 
Phasengrenzfläche nicht erreicht, weil Molybdän als Teilchen im Gefüge vorliegt. Das lamellare 
Gefüge führt erstens dazu, dass die Kontaktfläche, durch die die Legierungsatome in die Cu-Matrix 
diffundieren können, größer und damit die Mischkristallbildung erleichtert wird. Zweitens wirkt eine 
größere Phasengrenzfläche als stärkeres Hindernis für die Versetzungsbewegungen, die eine 
höhere Versetzungsdichte und dadurch eine kleinere Korngröße verursachen (Abschnitt 4.4.1). 
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c) 
Abb. 36. Gitterkonstante der Matrix (a), Korngröße der Cu-Matrix (b), elastische Gitterverzerrungen 
(c) in Pulvern der Cu10Nb- und Cu10Mo-Legierungen in Abhängigkeit von der Mahldauer. 
 
In Abbildung 37 ist die Mikrohärte der beiden Legierungen in Abhängigkeit von der Mahldauer 
dargestellt. Nach einer Mahldauer von 60 h wird in der Cu10Mo-Legierung eine niedrigere Härte 
von ca. 340 HV0,025 als in der Cu10Nb-Legierung mit etwa 560 HV0,025 erreicht. Der 
Härteunterschied zwischen Cu10Mo- und Cu10Nb-Legierung lässt sich hauptsächlich durch die 
Cu-Korngröße erklären. Die größere Cu-Korngröße in der Cu10Mo–Legierung führt zu einer 
niedrigeren Härte im Vergleich zur Cu-Nb-Legierung. Die Dispersionshärtung nach dem Orowan-
Mechanismus kann in der Cu10Mo-Legierung ausgeschlossen werden. Bei einer Teilchenhärtung 
nach dem Orowan-Mechanismus kommt es zum Auswölben der Versetzung um die Teilchen in der 
Matrix, was ein gröberes Korngefüge der Matrix im Vergleich zur Teilchengröße voraussetzt. Da 
die Cu-Körner aber kleiner als die Mo-Teilchen sind, kann keine Dispersionshärtung in der 
untersuchten Cu10Mo-Legierung auftreten [99]. Dies wird durch den Vergleich der Härte von 
CuNb- und CuMo-Pulver nach der Wärmebehandlung in Abschnitt 5.3 bestätigt. Zu einer höheren 
Härte in der Cu10Nb-Legierung tragen zusätzlich die in der Cu-Matrix gelösten Nb-Atome bei, 
deren Beitrag allerdings im Vergleich zur feinen Cu-Korngröße relativ gering ist (Abschnitt 4.2.2).  
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Abb. 37. Mikrohärte der Pulver der Cu10Nb- und der Cu10Mo-Legierung in Abhängigkeit von der 
Mahldauer. 
 
 
Da sich Molybdän während des mechanischen Legierens nicht verformt, wurde in der Cu10Mo-
Legierung durch das Mahlen kein Mischkristall, sondern eine homogene Verteilung der Mo-
Teilchen in der Kupfermatrix erreicht. Die Cu-Korngröße in der Cu-Mo-Legierung liegt nach dem 
Mahlen bei ca. 21 nm, was eine niedrigere Härte von 340 HV0,025 im Vergleich zur Cu-Nb-
Legierung verursacht. Der weitere Vergleich der Entwicklung des Gefüges als Auswirkung der 
Wärmebehandlung von Cu-Mo- und Cu-Nb-Legierungen wird in Kapitel 5 gegeben. 
 
4.5 Zusammenfassung der optimalen Mahlparameter 
Die optimalen Mahlparameter beim mechanischen Legieren von Kupfer mit Niob, die zur Bildung 
eines Mischkristalls führen und gleichzeitig einen möglichst geringen Verunreinigungsgehalt 
(Fe < 0,5 Gew.-%; O < 1 Gew.-%) verursachen, sind für die Legierungen mit 5…10 At.-%Nb in 
Tabelle 4 zusammengefasst. 
 
Tabelle 4. Optimale Mahlbedingungen. 
Mühlenart Planetenkugelmühle Fa. Retsch PM 4000 
Temperatur flüss. Stickstoffkühlung des Mahlbechers je 30 min 
Atmosphäre Schutzgas – Argon 
Geschwindigkeit 200 U/min 
Mahlkörper; P-K Verhältnis Spezialstahlkugeln Fa. Retsch ∅10 mm; P:K – 1:14 
Mahldauer 30-35 h 
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5 Wärmebehandlung und Kompaktieren der mechanisch 
legierten Pulver 
5.1 Wärmebehandlung der Cu-Nb-Pulver 
Nach dem mechanischen Legieren von Kupfer und Niob liegt ein Cu-Nb-Mischkristall vor. Um die 
weitere Verarbeitung des Materials z.B. durch Strangpressen zu ermöglichen, muss die Legierung 
eine hohe plastische Verformbarkeit aufweisen, die bei Mischkristallen sehr niedrig sein kann 
(Abschnitt 2.4). Da das Material als Leiterwerkstoff eingesetzt werden soll, muss der elektrische 
Widerstand gering sein. Dies führt zu der Forderung, dass der Mischkristall zerfallen soll. Deshalb 
wird das Pulver nach dem Mahlen einer Wärmebehandlung unterzogen, um das in der Cu-Matrix 
gelöste Niob wieder auszuscheiden. Die Charakterisierung, der bei der Wärmebehandlung 
ablaufenden Prozesse, erfolgte am Pulver der Cu10Nb-Legierung, das mit den in Tabelle 4 
dargestellten Parametern mechanisch legiert wurde. 
 
Abb. 38. Röntgendiffraktogramme der mechanisch legierten Cu10Nb-Pulver nach einer 
Wärmebehandlung bei verschiedenen Temperaturen, Haltezeit 1 h. 
 
Um den Zerfall des Mischkristalls zu beurteilen, wurden die mechanisch legierten Pulverproben 
röntgenographisch und mikroskopisch nach der Wärmebehandlung untersucht. Aus den 
Röntgendiffraktogrammen (Abb. 38) sind Reflexe, die durch Niob hervorgerufen werden, erst nach 
einer Wärmebehandlung bei einer Temperatur von 600 °C und 1 h Haltezeit zu erkennen. REM -
 Untersuchungen zeigen ebenso die Nb-Teilchen in den Pulvern, nachdem die Wärmebehandlung 
bei 600 °C und 1 h Haltezeit erfolgte. Die Größe der Nb-Teilchen liegt bei 30 - 50 nm (Abb. 39). 
Die Erhöhung der Glühtemperatur auf 1000 °C (Haltezeit 1 h) führt zu einer Vergröberung der Nb-
Teilchen bis auf eine Größe von ca. 300 nm (Abb. 39). 
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Abb. 39. Nb-Teilchengröße nach Wärmebehandlung (bestimmt anhand der REM - Aufnahmen) 
sowie REM – Aufnahmen vom Cu10Nb-Pulver nach Wärmebehandlung bei 600 °C und 900 °C, 
Haltezeit 1 h.  
 
Obwohl die Nb-Teilchen erst nach einer Wärmebehandlung bei 600 °C und 1 h Haltezeit 
röntgenographisch und rasterelektronenmikroskopisch sichtbar werden, nimmt der Gitterparameter 
der Matrix schon nach einer Wärmebehandlung bei 200 °C ab. Der Gitterparameter nähert sich 
dabei dem von reinem Kupfer und erreicht diesen in guter Näherung nach einer 
Wärmebehandlung bei 600 °C (Abb. 40a). Demnach beginnt der Zerfall des Mischkristalls während 
der Wärmebehandlung schon bei niedrigen Temperaturen und ist nach einer Wärmebehandlung 
bei 600 °C und 1 h Haltezeit vollständig abgelaufen. Eine relativ kleine Temperaturzunahme reicht 
für den Zerfall des Mischkristalls aus. Dies kann durch die extrem hohe Übersättigung der Cu-
Matrix an Nb-Atomen nach dem mechanischen Legieren erklärt werden. Aufgrund der langsamen 
Diffusion von Nb-Atomen bei niedrigen Temperaturen vereinigen sich die Nb-Atome nicht zu 
gröberen Teilchen. Dadurch bleiben die Nb-Teilchen für röntgenographische und mikroskopische 
Analysen zunächst nicht nachweisbar.  
Die Kupferkörner beginnen während einer Wärmebehandlung bei 600 °C zu wachsen (Abb. 40b). 
Die Korngröße nimmt mit Erhöhung der Glühtemperatur zu. Nach einer Wärmebehandlung bei 
900 °C weisen die Kupferkörner eine Größe von ca. 30 nm auf. Dies deutet darauf hin, dass die 
Vergrößerung der Kupferkörner während der Wärmebehandlung bei Temperaturen unterhalb 
600 °C gehemmt ist, was entweder durch die langsame Diffusion von Kupfer selbst oder durch die 
feinen Nb-Teilchen, deren Größe bei diesen Temperaturen in der Größenordnung der 
Kupferkörner liegt, verursacht werden kann. Sowohl die Kornvergrößerung von Kupfer als auch die 
Vergröberung der Nb-Teilchen während der Wärmebehandlung werden in Abschnitt 5.2 
ausführlich diskutiert. 
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          a)         b) 
  
       c)          d) 
Abb. 40. Matrixgitterkonstante (a), Kupferkorngröße (b), elastische Gitterverzerrungen (c) und 
Mikrohärte (d) der mechanisch legierten Cu10Nb-Pulver nach 1-stündiger Wärmebehandlung. 
 
Die elastischen Gitterverzerrungen in Kupfer sinken nach der Wärmebehandlung (Abb. 40c) 
infolge von Erholungsprozessen, die bei hohen Temperaturen in einem durch Mahlen kalt 
verfestigten Material auftreten. Die Mikrohärte der Pulver zeigt zunächst (Wärmebehandlung bei 
400 °C, Haltezeit 1 h) einen geringen Anstieg bis auf ca. 560 HV0,025 und nimmt dann bis auf etwa 
380 HV0,025 nach einer Wärmebehandlung bei 900 °C ab (Abb. 40d). Die Verringerung der 
Härtewerte bei Erhöhung der Glühtemperatur ist auf die Vergrößerung der Cu-Körner, den Zerfall 
des Cu-Nb-Mischkristalls sowie auf die Verringerung der elastischen Gitterverzerrungen in Kupfer 
zurückzuführen. Der kleine Anstieg der Mikrohärte des Pulvers nach einer Wärmebehandlung bei 
400 °C kann durch die Bildung sehr feiner Nb-Teilchen erklärt werden. Während der 
Wärmebehandlungen bei höheren Temperaturen wachsen die Nb-Teilchen schneller als die Cu-
Körner. Demnach sind die Nb-Teilchen nach einer Wärmebehandlung bei der Temperatur 
≥ 600° C größer als die Cu-Körner. Dies führt dazu, dass keine Dispersionshärtung nach dem 
Orowan-Mechanismus in den Cu-Nb-Legierungen [99] wie auch in Cu-Mo-Legierungen auftritt 
(Abschnitt 4.4.2; 5.3).  
Aus den Röntgendiffraktogrammen in Abb. 38 ist zu erkennen, dass sich neben Niob auch die 
Oxide von Kupfer und Niob während der Wärmebehandlung bilden. Je größer der Sauerstoffgehalt 
im Pulver nach dem Mahlen ist, desto mehr Oxide bilden sich. In an Luft gemahlenen Pulvern, mit 
einem Sauerstoffgehalt von ca. 2 Gew.-% nach dem Mahlen, bildet sich kein reines Niob während 
der Wärmebehandlung. An diesen Proben können nur die Reflexe von Niob-Oxid beobachtet 
werden (Abb. 41). Während der Wärmebehandlung der Pulver, die einen hohen Fe-Gehalt 
aufgrund eines erhöhten Abriebs beim Mahlen aufweisen, bildet sich die intermetallische Fe7Nb6 
Phase (Abb. 42).  
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Abb. 41. Röntgendiffraktogramme von an Luft mechanisch legiertem Cu10Nb-Pulver mit einem 
Sauerstoffgehalt nach dem Mahlen von ca. 2 Gew.-% nach Wärmebehandlung bei verschiedenen 
Temperaturen, Haltezeit 1 h.  
 
Abb. 42. Röntgendiffraktogramm von mechanisch legiertem Cu10Nb-Pulver, das nach dem 
Mahlen einen Fe-Gehalt von ca. 0,7 Gew.-% aufweist, nach der Wärmebehandlung bei 700 °C und 
1 h Haltezeit. 
 
Die Existenz, sowohl einer intermetallischen Phase, als auch eines Oxides, ist aus 
technologischen Gründen unerwünscht, weil durch die hohe Sprödigkeit dieser Phasen 
Strangpressen und Umformen des Materials zu einem Draht erschwert werden. Um die Bildung 
von reinem Niob bei einer Wärmebehandlung zu ermöglichen und den Anteil der intermetallischen 
Phase und des Nb-Oxids zu minimieren, darf der Verunreinigungsgehalt im Pulver nach dem 
Mahlen ca. 1 Gew.-% Sauerstoff und etwa 0,7 Gew.-% Eisen nicht überschreiten.  
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5.2 Kinetik der Wärmebehandlung der gemahlenen Cu10Nb-Pulver 
Während der Wärmebehandlung der mechanisch legierten Cu-Nb-Pulver laufen Prozesse ab, die 
zu einer Vergrößerung der Kupferkörner und zur Bildung von Nb-Teilchen führen sowie im 
weiteren Verlauf eine Vergröberung der Nb-Teilchen bewirken. Um diese Prozesse besser zu 
verstehen, werden im folgenden Abschnitt deren Grundlagen kurz zusammengefasst. 
5.2.1 Grundlagen der Kornvergrößerung und Teilchenvergröberung 
Ein polykristallines Gefüge weist gegenüber einem Einkristall eine höhere innere Energie aufgrund 
der in den vorhandenen Korngrenzen gespeicherten Grenzflächenenergie auf. Deshalb strebt ein 
Werkstoff immer die Vergrößerung der Körner an, um dadurch die Grenzflächenenergie zu 
verringern. Die Verringerung der in den Korngrenzen gespeicherten Energie ist die treibende Kraft 
für das Kornwachstum. Es wird dabei zwischen stetigem und unstetigem Kornwachstum 
unterschieden. Bei einem unstetigen Kornwachstum, auch sekundäre Rekristallisation genannt, 
wachsen einige große Körner in eine Umgebung mit vielen kleineren Körnern hinein, wodurch ein 
in der Größenverteilung inhomogenes Korngefüge entsteht. Da ein homogenes Gefüge nach der 
Wärmebehandlung der mechanisch legierten Pulver beobachtet wurde, kann gefolgert werden, 
dass das Kornwachstum während der Wärmebehandlung stetig verläuft. Aus diesem Grund wird 
das unstetige Kornwachstum nicht weiter beschrieben, sondern das stetige Kornwachstum im 
Detail diskutiert. 
     
 a)    b)   c)   d) 
Abb. 43. Schematische Darstellung eines Korngrenzen-Tripelpunktes im Gleichgewichtszustand 
(a) und während des Kornwachstums (b-d) [100].  
 
Ein polykristallines Gefüge besteht aus einer Anordnung von Körnern, die sich an Flächen, Kanten 
und Ecken berühren. Ein Korngrenzen-Tripelpunkt ist schematisch in Abb. 43a dargestellt. Damit 
die Oberflächenspannungen (γ1, γ2, γ3) an den Ecken im Gleichgewicht zueinander stehen, muss 
die folgende Gleichung (45) erfüllt sein. 
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==  (45) 
 
Dies fordert das Einstellen eines Winkels von 120° ( °=== 120321 ααα ) an den Eckpunkten (in 
einphasigen Materialien gilt 321 γγγ == ). Weist ein Korn einen kleineren Innenwinkel auf (Abb. 
43b), so entsteht eine Krümmung der Korngrenze, um den 120° - Winkel einzustellen (Abb. 43c). 
Dies macht die Korngrenze wieder instabil. Auf eine gewölbte Korngrenzenfläche wirkt in Richtung 
66                       5. Wärmebehandlung und Kompaktieren der mechanisch legierten Pulver 
 
des Krümmungsmittelpunktes ein Druck p, der laut Gleichung (46) dem Krümmungsradius Rk der 
Korngrenze reziprok proportional ist [80]: 
 
 
kR
p
γ2
≅  (46) 
 
Bei einer ungekrümmten Korngrenze ist der Druck gleich null. Demnach ist die Korngrenze 
generell bestrebt, ihren Verlauf zu begradigen. Im Fall der in Abb. 43d dargestellten Konfiguration 
ist dies jedoch mit einem Innenwinkel von kleiner als 120° am Eckpunkt verbunden. Diese 
Korngrenzenkonfiguration ist daher instabil, was wieder die Bewegung der Korngrenze fordert. Die 
in Abb. 43b-c dargestellten Körner B und C wachsen auf Kosten des Korns A.  
Die Minimierung der Grenzflächenenergie ist die treibende Kraft für das Kornwachstum. Das 
Streben der Oberflächenspannung zu einem Gleichgewicht, was zu dem Gleichgewichtswinkel von 
120° an einem Eckpunkt führt, und das Einstellen gerader Korngrenzen sind die anhaltenden 
Ursachen für die stetige Kornvergrößerung. 
Bei einer isothermen Wärmebehandlung wachsen die Körner mit abnehmender Geschwindigkeit, 
weil sich die Korngrenzennetzwerke einer Gleichgewichtskonfiguration annähern. Die Zunahme 
der Korndurchmesser bei isothermem Glühen wird durch folgendes Zeitgesetz beschrieben [101]: 
 
 tKdd ⋅=− 20
2  (47) 
 d0, d: Korndurchmesser vor und nach der Glühung; t: Glühzeit 
 kT
Q
eKK
−
⋅= 0 : temperaturabhängige Koeffizient; K0: Konstante 
 Q: Aktivierungsenergie; T: Temperatur; 
K
eV
k 51062,8 −⋅= : Boltzmann-Konstante 
 
Im Verhältnis zur gesamten Atomzahl ist bei einem kleineren Teilchen ein größerer Anteil der 
Atome an der Oberfläche als bei einem größeren Teilchen. Demnach ist die freie Enthalpie eines 
Teilchens G umgekehrt proportional zum Teilchenradius r [56], und von kleineren Teilchen ist sie 
höher als von größeren (Abb. 44). Infolgedessen führen die Auflösung kleinerer Teilchen und das 
Wachstum der größeren zur Verringerung der Gesamtenergie des Systems. Dieser Vorgang 
erfolgt durch den Massentransport bei der Diffusion und wird als Ostwald-Reifung bezeichnet. Die 
treibende Kraft ist dabei das Herabsetzen der Gesamtgrenzflächenenergie. Die 
Teilchenvergröberung erfolgt durch das Wachstum von größeren Teilchen bei gleichzeitigem 
Auflösen kleinerer Teilchen. Die Kinetik des Teilchenwachstums wird durch die Lifshitz-Slyozov-
Wagner-Gleichung beschrieben [102, 103]: 
 
 tBrr ⋅=− 30
3  (48) 
 r, r0: Teilchenradius vor und nach der Wärmebehandlung; t: Glühzeit 
 B: temperaturabhängige Koeffizient 
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Der Koeffizient B wird wie folgt berechnet [32]: 
 
 
TR
VcD
B
⋅⋅
⋅⋅⋅⋅
=
9
8 γ
 (49) 
 γ: Grenzflächenenergie zwischen Matrix und Teilchen; T: Temperatur  
 kT
Q
eDD
−⋅= 0 : temperaturabhängige Diffusionskoeffizient 
 c: Gleichgewichtkonzentration der Komponente B in der Matrix A 
 
Kmol
J
R
⋅
= 31,8 : Molargaskonstante; V: Molarvolumen der Komponente B 
 
 
 
 
 
Abb. 44. Die Freie Enthalpie eines kleinen und eines großen Teilchens 
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5.2.2 Wachstumskinetik der Kupferkörner 
Die Wachstumskinetik der Cu-Körner sowie der Nb-Teilchen (Abschnitt 5.2.3) wurde am Beispiel 
des für 35 h mechanisch legierten Cu10Nb-Pulvers untersucht.  
 
 
Abb. 45. Kupferkorngröße von mechanisch legiertem Cu10Nb-Pulver nach isothermer 
Wärmebehandlung in Abhängigkeit von der Glühdauer.  
 
Die Kupferkorngröße nach den isothermen Wärmebehandlungen bei verschiedenen Temperaturen 
ist in Abb. 45 in Abhängigkeit von der Glühdauer dargestellt. In Gleichung (47) ist d0 die Korngröße 
vor dem Glühen beziehungsweise vor der Auslagerung (t=0) bei jeweiliger Glühtemperatur. Um 
eine hohe Temperatur zu erreichen, wird eine bestimmte Aufheizzeit gebraucht, während dieser 
das Kornwachstum im Pulver bereits einsetzt. Demzufolge muss die Korngröße d0 für jede 
Glühtemperatur bestimmt werden, um eine korrekte Analyse der Wachstumskinetik zu 
ermöglichen. Die nach dem Glühen erreichte Korngröße wird über der Wurzel der Haltezeit für die 
jeweilige Temperatur (600 °C, 900 °C und 1000 °C) aufgetragen (Abb. 46a). Aus der linearen 
Abhängigkeit der Werte kann die Korngröße d0 für jede Glühtemperatur aus dem Schnittpunkt der 
Geraden mit der Ordinate (t=0) bestimmt werden. Die dadurch berechnete Korngröße d0 wird in 
Abhängigkeit von der Temperatur der Glühung aufgetragen (Abb. 46b). Diese Werte werden in 
erster Näherung durch einen linearen Zusammenhang angepasst. Die daraus gewonnene 
Gleichung Td ⋅+−= 0555,095,180  ist nur im Temperaturbereich T > 490 °C gültig, da bei einer 
Temperatur von 490 °C die Korngröße gleich der Korngröße nach dem Mahlen (d = 8,2 nm) ist. 
Demzufolge findet unterhalb dieser Temperatur kein Kornwachstum statt, was in Abb. 45 gut zu 
sehen ist.  
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         a)           b) 
Abb. 46. Cu-Korngröße nach dem Glühen bei 600 °C, 900 °C und 1000 °C in Abhängigkeit von der 
Haltezeit (a). Die Abhängigkeit der Korngröße d0 von der Glühtemperatur (b). 
 
Die quadratische Abhängigkeit der Korngröße von der Haltezeit gemäß Gl. (47) wird nur im 
Idealfall für hoch reine Materialien beobachtet [104, 105]. Für andere Systeme wird das 
Kornwachstum durch folgende Gleichung beschrieben: 
 
 tKdd nn ⋅=− 0  (50) 
 
Hierin ist n der Zeitexponent des Kornwachstums, der üblicherweise Werte von n = 2; n = 3 und 
n = 4 annehmen kann [104, 106, 107, 108]. Von einigen Autoren werden sogar Werte von bis zu 
n = 20 berichtet [109, 110, 111]. Die Abweichung des Zeitexponenten von n = 2 wird den 
verschiedenen Mechanismen zugeordnet, die die Kornvergrößerung kontrollieren 
beziehungsweise behindern [104, 105, 108, 112]. Diese sind in Tabelle 5 aufgelistet [nach R. J. 
Brook aus 104].  
 
Tabelle 5. Der Zeitexponent des Kornwachstums n für verschiedene Mechanismen. 
 n 
reines Material 2 
unreines bzw. mehrphasiges Material:  
        Vergröberung der 2. Phase durch Volumendiffusion 3 
        Vergröberung der 2. Phase durch Korngrenzendiffusion 4 
        Auflösen der 2. Phase 1 
        Diffusion durch durchgehende 2. Phase 3 
        Verankerung durch Fremdatome - „impurity drag“ (niedrige Löslichkeit) 3 
        Verankerung durch Fremdatome - „impurity drag“ (hohe Löslichkeit) 2 
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Um die Kinetik des Cu-Kornwachstums und dessen kontrollierenden Mechanismus zu bestimmen, 
wird die Gleichung für das Kornwachstum (Gl. 50) logarithmiert: 
 
 
kT
QK
t
dd nn 1
lnln 0
0 −=




 −
 (51) 
 
Aus der entsprechenden Auftragung für n = 2 (a), n = 3 (b) und n = 4 (c) (Abb. 47) ist deutlich zu 
sehen, dass die Werte für kürzere (50 bzw. 60 min) und längere (500 bzw. 600 min) Haltezeiten 
bei n = 2 (a) sehr weit auseinander liegen (Korrelationskoeffizient R = 0,89 für lineare Annäherung; 
R: Maß für die Güte der gewählten Ausgleichsgerade). Die höheren Werte von n (n = 3 und n = 4) 
lassen eine bessere lineare Annäherung der Daten zu, sodass ein Korrelationskoeffizient von 
R = 0,98 für n = 4 ermittelt wird. Aus dem Anstieg der Geraden (Abb. 47) werden die 
Aktivierungsenergien Q für das Kornwachstum gemäß Gl. (51) bestimmt. Aus dem Schnittpunkt 
der Geraden mit der Ordinate werden die Konstanten K0 für das Kornwachstum ermittelt. Die 
Ergebnisse sind in Tabelle 6 dargestellt.  
 
         a)          b) 
  
c) 
Abb. 47. Logarithmische Auftragung des Zeitgesetzes für Cu-Kornwachstum gemäß Gleichung 
(51) für n = 2 (a), n = 3 (b) und n = 4 (c). Die Werte entsprechen Glühungen im Bereich von 500 °C 
bis 1000 °C, wobei die Glühungen für kurze (50 - 60 min) und lange (500 - 600 min) Glühzeiten 
durchgeführt wurden. 
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Tabelle 6. Zusammenfassung der Werte für Cu-Kornwachstum. 
Zeitgesetz tKndnd ⋅=− 0  mit 
Tk
Q
eKK ⋅
−
⋅= 0  
Auftragung 
kT
QK
t
ndnd 1
0ln
0ln −=









 −
 
 n = 2 n = 3 n = 4 
Korrelationskoeffizient R 0,89 0,95 0,98 
Aktivierungsenergie Q, eV 0,46 0,71 0,96 
Konstante K0, mn/s 4,7⋅10-18 m2/s 2,6⋅10-24 m3/s 1,4⋅10-30 m4/s 
Cu-Selbstdiffusion [113] Volumendiffusion Korngrenzendiffusion 
 Q=2,04 eV; D0=2⋅10-5 m²/s QKG=1,1 eV; DKG0=2,4⋅10-14 m3/s 
 
Die beste Korrelation zwischen dem Zeitgesetz und den experimentellen Werten wird für n = 4 
(R = 0,98) beobachtet. Daher werden die Daten für die Kinetik des Kornwachstums anhand des 
Zeitgesetzes mit einem Zeitexponent von n = 4 bestimmt. Die Aktivierungsenergie der Cu-
Kornvergrößerung ist etwa 0,96 eV. Diese ist etwas größer als die Aktivierungsenergie für das 
Kornwachstum in polykristallinem Kupfer, die 0,87 eV beträgt [114] und fast gleich groß wie die der 
Korngrenzenselbstdiffusion in polykristallinem Kupfer. Diese Beobachtungen stimmen sehr gut mit 
anderen Untersuchungen der Kornvergrößerung in nanokristallinen Materialien überein [106, 107, 
110]. Ein Zeitexponent von n = 4 bedeutet nach R. J. Brook (Tabelle 5) eine Behinderung des 
Kornwachstums durch die Vergröberung der zweiten Phase, die über Korngrenzendiffusion 
abläuft. In den untersuchten Cu-Nb-Legierungen können die Nb-Ausscheidungen das Cu-
Kornwachstum behindern, da diese sich während der Glühung stark vergröbern (Abb. 39). Es kann 
daher von einer starken Diffusion der Nb-Atome entlang der Cu-Korngrenzen ausgegangen 
werden. Die Hemmung des Kornwachstums kommt in diesem Fall dadurch zustande, dass zum 
Einen die an der Korngrenze angelagerten Nb-Atome eine rücktreibende Kraft auf die Korngrenze 
ausüben. Zum Anderen nutzen die Nb-Atome die in der Korngrenze vorhandenen Leerstellen für 
die eigene Diffusion aus, wodurch diese nicht von Cu-Atomen besetzt werden können, um die 
Korngrenze zu bewegen [115, 116]. Dies wird in Abb. 48 indirekt bestätigt. Während der 
Wärmebehandlung wird in reinem Kupfer (gemahlen für 35 h) ein schnelleres Kornwachstum als in 
einer Cu10Nb-Legierung beobachtet. Das ähnliche Verhalten wurde von Perez während der 
Glühung von gemahlenen Fe- und Fe-Al-Pulvern festgestellt [117]. Die Behinderung des 
Kornwachstums in den Fe-Al-Legierungen wurde in diesem Fall auf die Mechanismen, wie 
Teilchen einer zweiten Phase, gelöste Fremdatome und chemische Ordnung, zurückgeführt.   
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Abb. 48. Kupferkorngröße von mechanisch legiertem Kupfer und Cu10Nb-Pulver nach 
Wärmebehandlung bei verschiedenen Temperaturen, Haltezeit 1 h. 
Obwohl auch von anderen Autoren eine hohe thermische Stabilität des nanokristallinen Gefüges 
beobachtet wurde [105 - 112, 117], ist bisher über die thermische Stabilität des Gefüges gegen 
eine Kornvergrößerung bis zu einer homologischen Temperatur von 0,94 (T/Tm; Tm – 
Schmelztemperatur) nicht berichtet wurden. Die in Tabelle 5 nicht berücksichtigten möglichen 
Ursachen des langsamen Cu-Kornwachstums in untersuchten Cu-Nb-Legierungen nach dem 
mechanischen Legieren werden im Folgenden diskutiert.  
Als weitere Ursache für eine hohe Stabilität des nanokristallinen Gefüges können Teilchen einer 
zweiten Phase gesehen werden [115]. Eine Behinderung der Korngrenzenbewegung geschieht in 
diesem Fall durch eine rücktreibende Kraft (Zener-Kraft) auf die Korngrenze. Durch die 
Kontaktfläche zwischen einer Korngrenze und einem Teilchen wird die gesamte 
Korngrenzenfläche verringert. Beim Ablösen der Teilchen muss diese wieder gebildet werden, was 
mit einem Energieaufwand verbunden ist. Die maximal erreichbare Korngröße dmax ist damit von 
der Teilchengröße rT und dem Volumenanteil fT abhängig [56]: 
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Unter Berücksichtigung der bei der Wärmebehandlung maximal erreichbaren Korngröße in der 
Cu10Nb-Legierung von ca. 50 nm lässt sich mit einem Volumenanteil der Teilchen von ca. 15 Vol.-
% eine Teilchengröße von ca. 5 nm bestimmen. Da die Nb-Teilchengröße jedoch weit über 5 nm 
liegt, sollte sie keine wesentliche Hemmung des Wachstums der Cu-Körner verursachen. Die 
weiteren Phasen, die während der Wärmebehandlung der Pulver gebildet werden und anhand der 
Röntgendiffraktogramme (Abb. 38, Abb. 41 Abb. 42) nachgewiesen werden können, sind Cu- und 
Nb-Oxide sowie die intermetallische Fe7Nb6 Phase. Damit diese Phasen das Wachstum der Cu-
Körner behindern können, müssen sie eine hohe thermische Stabilität aufweisen. Die Stabilität der 
Teilchen gegen eine Vergröberung wird nach der Gleichung für die Ostwald-Reifung (Gl. 48) über 
das Löslichkeitsprodukt aus der Diffusionskonstante D und der Löslichkeit Ci der 
Teilchenkomponente in der Cu-Matrix bestimmt [118]. In Tabelle 7 sind die Löslichkeitsprodukte 
der Phasen Cu2O, NbO und Fe7Nb6 in Kupfer bei 900 °C aufgeführt. Als die Vergröberung 
kontrollierende Komponente wurde bei den Oxiden Sauerstoff und bei der Phase Fe7Nb6 Eisen 
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angenommen, da sowohl Kupfer als auch Niob einen viel höheren Volumenanteil als Eisen oder 
Sauerstoff in den untersuchten Legierungen aufweisen.  
 
Tabelle 7. Thermische Stabilität der Teilchen in Kupfer bei 900 °C. 
Löslichkeit, At.-% Diffusion* 
Phase Komp. 
Cmax C900°C 
D0,  
m²/s 
Q, 
kJ/mol 
D900°C, 
m²/s 
(DCi)900°C 
Cu2O O 0,03/1066°C 0,01 1,8⋅10-6 66,9 2,4⋅10-9 2,4⋅10-13 
NbO O 0,03/1066°C 0,01 1,8⋅10-6 66,9 2,4⋅10-9 2,4⋅10-13 
Fe7Nb6 Fe 4,6/1085°C 1,5 3,4⋅10-5 215 2,6⋅10-15 3,9⋅10-17 
* Diffusionsdaten für Sauerstoff in Kupfer [119]; Eisen in Kupfer [120].  
 
Da die intermetallische Phase Fe7Nb6 ein niedrigeres Löslichkeitsprodukt als die beiden Oxide und 
dadurch eine höhere Stabilität gegen Vergröberung besitzt, kann sie eine zusätzliche Hemmung 
des Wachstums der Cu-Körner auch bei höheren Temperaturen verursachen.  
Zum Anderen kann die Ursache einer hohen Stabilität des nanokristallinen Gefüges gegen eine 
Kornvergrößerung bei hohen Temperaturen an den Besonderheiten liegen, die bei der Bildung 
dieses Gefüges während des Mahlens auftreten. Das nanokristalline Gefüge in Kupfer entsteht 
über eine so genannte „in situ“ Rekristallisation, bei der sich Körner infolge der Umwandlung von 
Versetzungszellen bilden. Die so entstandenen Korngrenzen werden als Nicht-
Gleichgewichtskorngrenzen bezeichnet [121]. Dieser Nicht-Gleichgewichtszustand der 
Korngrenzen wird durch eine höhere Energie infolge der hohen Dichte der 
Korngrenzenversetzungen wie auch anderer Defekte in den Korngrenzen sowie durch ein daraus 
resultierendes weitreichendes Verzerrungsfeld um die Korngrenze charakterisiert. Eine weitere 
Besonderheit von Nicht-Gleichgewichtskorngrenzen ist ihre Unbeweglichkeit und die Stabilität des 
Gefüges gegen Vergröberung, was an reinen Ni-Proben beobachtet wurde, die mittels ECAP 
(equal channel angular pressing) hergestellt wurden [122]. Es kann vermutet werden, dass der 
Zusatz von Nb in den untersuchten Cu-Nb-Legierungen wie auch die Verunreinigungen, die durch 
das Mahlen in das Pulver gelangen, die Unbeweglichkeit der Korngrenzen und dadurch die 
Stabilität des nanokristallinen Gefüges stark erhöhen [115, 116]. Eine hohe Stabilität des Gefüges 
wurde auch an anderen nanokristallinen Materialien beobachtet, die durch starke plastische 
Verformung (z.B. mechanische Attrition oder mechanisches Legieren) hergestellt wurden. In 
diesen Materialien kam es während der Herstellung ebenfalls zur „in situ“ Rekristallisation [119, 
123].  
Abschließend können drei Ursachen für die hohe thermische Stabilität des nanokristallinen 
Gefüges in den untersuchten Legierungen zusammengefasst werden: Diffusion der Nb-Atome 
entlang der Cu-Korngrenzen, Teilchen der intermetallischen Phase Fe7Nb6 und Nicht-
Gleichgewichtszustand der Korngrenzen.  
 
5.2.3 Wachstumskinetik der Nb-Teilchen 
Die Größe der Nb-Teilchen in einer Cu10Nb-Legierung nach einer isothermen Wärmebehandlung 
ist in Abb. 49 dargestellt. Es ist deutlich zu erkennen, dass die Nb-Teilchen nach der gleichen 
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Wärmebehandlung viel größer als die Cu-Körner sind (Abb. 45). Dies bedeutet, dass sich die Nb-
Teilchen nicht als Ausscheidungen im Cu-Korn sondern als Teilchen zwischen den Cu-Körnern 
bilden. Dies liegt vor allem daran, dass die Bildung von Nb-Teilchen an der Phasengrenze zu den 
Kupferkörnern aus thermodynamischen Gründen bevorzugt ist. Zum Einen ist die Löslichkeit von 
Niob in Kupfer im Gleichgewicht vernachlässigbar klein. Zum Anderen sind die Körner mit einer 
mittleren Größe von 10 nm so klein, dass Niob über kurze Wege aus den Mischkristall-Körnern 
herausdiffundieren kann. Das Wachstum der Nb-Teilchen erfolgt damit über Diffusion entlang der 
Korngrenzen.  
Damit die Nb-Atome entlang der Korngrenze diffundieren können, müssen sie jedoch zunächst aus 
dem Mischkristall herausdiffundieren. Dieser Vorgang findet über die Volumendiffusion statt. 
Befinden sich genügend Nb-Atome an der Korngrenze, wird der Vorgang des Wachstums der Nb-
Teilchen durch die wesentlich schnellere Korngrenzendiffusion bestimmt. Dafür werden 
wahrscheinlich nur sehr geringen Zeiten benötigt, da es genügt, die Nb-Atome aus 
korngrenzennahen Bereichen herauszulösen. Der Prozess der Volumendiffusion kommt erst zum 
Erliegen, wenn die Nb-Atome vollständig aus der Cu-Matrix ausgeschieden wurden. Dies hat aber 
keine wesentliche Bedeutung für das Wachstum der Nb-Teilchen. Deshalb wird die Kinetik der Nb-
Teilchenvergrößerung nicht über die Volumendiffusion (Gl. 48), sondern anhand der 
Korngrenzendiffusion (KG-Diffusion) beschrieben.  
 
 
Abb. 49. Nb-Teilchengröße in der Cu10Nb-Legierung nach isothermer Wärmebehandlung. 
 
Bei einer Vergröberung der Teilchen über Korngrenzendiffusion ändert sich die Teilchengröße 
proportional zu t1/4 und nicht proportional zu t1/3, damit erhält das Zeitgesetz folgende 
Form [124, 125]: 
 
 tBrr ⋅=− 40
4  (53) 
 
Um die Werte für die Kinetik von Vergröberung der Nb-Teilchen zu ermitteln, wird die Gl. (53) 
logarithmiert:  
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Eine Auftragung der Nb-Teilchengröße nach Gl. (54) ist in Abb. 50 dargestellt. Wie für die Kinetik 
des Kornwachstums (Abschnitt 5.2.2), wird aus dem Anstieg der Gerade die Aktivierungsenergie Q 
der Nb-Teilchenvergrößerung ermittelt. Aus dem Schnittpunkt der Gerade mit der Ordinate wird 
der Diffusionskoeffizient D0 von Niob (in diesem Fall D0KG) gemäß Gl. (54) bestimmt. Bei der 
Berechnung des Diffusionskoeffizienten D0KG wurde für die Grenzflächenenergie zwischen der Cu-
Matrix und den Nb-Teilchen ein Wert von γ = 0,1 J/m² [32] angenommen. Darüber hinaus wurde die 
maximale Löslichkeit von Niob in Kupfer von c = 0,1 At.-% bei 1080 °C [10] sowie das Molvolumen 
von Niob von VNb = 10,8⋅10-6 m³/mol für die Berechnungen verwendet. Die Ergebnisse der 
Berechnungen sind in Tabelle 8 dargestellt.  
 
Abb. 50. Auftragung der Nb-Teilchengrößen nach Gl. (54). 
 
Tabelle 8. Zusammenfassung der Werte für Nb-Teilchenvergröberung. 
Zeitgesetz tBrr ⋅=− 40
4  
Aktivierungsenergie Q, eV 1,97 
Koeffizient D0KG, m³/s 1,1⋅10-10 
Tabellenwerte für 
Nb-Selbstdiffusion [113] 
Q = 4,163 eV 
D0 = 1,1⋅10-4 m²/s 
abgeschätzte Werte für 
Nb/Nb KG-Diffusion 
D*0KG ~ 1,1⋅10-13 m³/s 
Q*KG ~ 2 eV 
 
Da die Werte für die KG-Diffusion von Nb in Cu (Nb/Cu) beziehungsweise der Nb/Nb -KG-Diffusion 
nicht bekannt sind, wurden die Werte für die Diffusion von Niob in der Cu-Korngrenze wie folgt 
abgeschätzt, um sie mit den für die Nb-Teilchenvergröberung berechneten Werten vergleichen zu 
können. Zunächst wird angenommen, dass die Diffusionswerte für Niob in der Cu-Korngrenze 
etwa gleich große Werte aufweisen, wie die für die KG-Diffusion von Niob in reinem Niob. Die 
Werte für die Nb-KG-Diffusion in Niob werden aus den bekannten Werten für Nb-Selbstdiffusion 
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abgeschätzt. Die Aktivierungsenergie der KG-Diffusion ist üblicherweise etwa halb so groß wie die 
der Volumendiffusion [45]. Der Diffusionskoeffizient in der Korngrenze kann unter Berücksichtigung 
der Dicke der Korngrenze in erster Näherung aus den Volumendiffusionskoeffizienten berechnet 
werden D0KG = D0⋅δ, wobei die Dicke der Korngrenze mit δ = 1 nm angenommen wird [126]. Die für 
die Nb-Teilchenvergröberung berechneten Werte unterscheiden sich unwesentlich von den 
abgeschätzten Werten für die Nb-Korngrenzendiffusion. Unter diesen genannten Voraussetzungen 
kann die Korngrenzendiffusion als der maßgebliche Mechanismus für die Vergröberung der Nb-
Teilchen bestätigt werden.  
Ein höherer Diffusionskoeffizient für die Nb-Teilchenvergröberung gegenüber dem abgeschätzten 
Nb/Nb-KG-Diffusionskoeffizienten kann zum Einen durch den Nicht-Gleichgewichtszustand der 
Korngrenzen der Cu-Körner erklärt werden. Eine erhöhte Diffusion entlang der Nicht-
Gleichgewichtskorngrenzen wurde für Kupfer in nanokristallinem Nickel von Kolobov auch 
beobachtet [122]. Eine weitere Ursache der starken Vergröberung der Nb-Teilchen kann in dem 
feinen nanokristallinen Gefüge der Kupfermatrix (< 50 nm) liegen. Dieses besitzt eine extrem 
große Korngrenzenfläche und ermöglicht dadurch eine schnelle Diffusion der Nb-Atome von einem 
Nb-Teilchen zum anderen [126].  
 
5.2.4 Zusammenfassung der Wachstumskinetik 
In Tabelle 9 sind die Ergebnisse der Analyse der Wachstumskinetik der Cu-Körner und der Nb-
Teilchen zusammengefasst. Allerdings ist zu bemerken, dass die berechneten Parameter, 
insbesondere die Koeffizienten beziehungsweise der Diffusionskoeffizient für die Nb-
Teilchenvergröberung keine absoluten Werte sind, da für ihre Berechnung einige Werte wie z.B. γ 
oder c anhand von Ergebnissen anderer Messungen abgeschätzt werden mussten.  
 
Tabelle 9. Zusammenfassung der Daten für Cu-Kornwachstum und Nb-Teilchenvergröberung. 
 Cu-Kornwachstum Nb-Teilchenvergröberung 
Zeitgesetz tKdd ⋅=− 40
4  tBrr ⋅=− 40
4  
Gleichung für K bzw. B 





 −⋅=
kT
Q
KK exp0  TR
VcD
B
⋅⋅
⋅⋅⋅⋅
=
9
8 γ
 
Aktivierungsenergie Q = 0,98 eV Q = 1,97 eV 
Konstante K0 = 1,37⋅10-30 m4/s D0KG = 1,1⋅10-10 m³/s 
 
Da die Nb-Teilchen während der Wärmebehandlung schneller als die Cu-Körner wachsen, entsteht 
ein Gefüge, das aus großen Nb-Teilchen, umgeben von kleinen Cu-Körnern besteht. Die TEM -
 Aufnahme des Gefüges der Cu10Nb-Legierung nach einer Wärmebehandlung bei 900 °C und 1 h 
Haltezeit ist in Abb. 51 dargestellt. 
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Abb. 51. TEM – Aufnahme der Cu10Nb-Legierung nach einer Wärmebehandlung bei 900 °C und 
1 h Haltezeit. 
 
Durch die Wärmebehandlung der mechanisch legierten Cu-Nb-Pulver wird ein Phasengemisch 
gebildet, das aus Nb-Teilchen und kleinen, die Nb-Teilchen umgebenden Cu-Körnern besteht. Die 
nanokristalline Cu-Matrix bleibt bis zu hohen Temperaturen von 1000 °C (T/Tm = 094) gegen 
starkes Kornwachstum stabil. Dieses Phänomen wurde bisher von keinem Autor diskutiert. Es 
kann aber sowohl durch die starke Diffusion von Nb-Atomen entlang der Cu-Korngrenzen, als auch 
durch die Anwesenheit von Teilchen der intermetallischen Fe7Nb6 Phase erklärt werden. Eine 
weitere Ursache kann in der Bildung eines stabilen Netzwerkes aus Nicht-
Gleichgewichtskorngrenzen gesehen werden, das sich infolge einer „in situ“ Rekristallisation bildet. 
Das schnelle Wachstum von Nb-Teilchen ist auf die erhöhte Diffusion entlang der Nicht-
Gleichgewichtkorngrenzen und auf die schnelle Diffusion von Nb-Atomen durch eine große Anzahl 
von Korngrenzen in einem nanokristallinen Gefüge zurückzuführen. Das Einstellen eines 
geeigneten Gefüges mit den gewünschten Kupferkorn- und Niobteilchengrößen kann durch die 
Auswahl von geeigneten Parametern für die Wärmebehandlung anhand der experimentell 
aufgestellten Diagramme (Abb. 45 und Abb. 49) erfolgten.  
 
5.3 Wärmebehandlung von Cu-Mo-Pulver nach dem Mahlen 
In diesem Abschnitt erfolgt der Vergleich der Cu-Nb-Legierung (Cu-10At.-%Nb) mit der Cu-Mo-
Legierung (Cu-10At.-%Mo) in wärmebehandeltem Zustand. Da keine Mischkristallbildung beim 
Mahlen der Pulver von Kupfer und Molybdän erfolgt, werden bei einer Wärmebehandlung nur die 
Prozesse von Cu-Kornvergrößerung und Mo-Teilchenvergröberung erwartet. Die Zunahme der 
Kupferkorn– und Molybdänteilchendurchmesser infolge der Wärmebehandlung sind im Vergleich 
zu den Werten für die Cu-Nb-Legierung in Abb. 52 dargestellt. 
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        a)           b) 
Abb. 52. Cu-Korngröße (a) und Nb/Mo-Teilchengröße (b) der mechanisch legierten Cu10Nb- und 
Cu10Mo-Pulver nach Wärmebehandlung bei verschiedenen Temperaturen, Haltezeit 1 h. 
 
Die Kupferkörner der Cu-Mo-Legierung sind nach dem Mahlen größer als in der Cu-Nb-Legierung. 
Sie zeigen erst nach einer Wärmebehandlung bei 700 °C ein Wachstum, wohingegen das 
Kornwachstum in der Cu-Nb-Legierung schon bei Temperaturen von 500 °C – 600 °C beginnt. Die 
Mo-Teilchen vergröbern wesentlich langsamer als die Nb-Teilchen (Abb. 52b). So wachsen die 
Mo-Teilchen, deren Größe nach dem Mahlen ca. 20 nm beträgt, bei einer Wärmebehandlung bei 
900 °C und 1 h Haltezeit bis auf ca. 50 nm. Im Gegenteil dazu weisen die Nb-Teilchen, die sich 
erst während der Wärmebehandlung bilden, eine Größe von ca. 200 nm nach einer Glühung bei 
900 °C und 1 h Haltezeit auf. Die REM - Aufnahmen der Pulver beider Legierungen nach der 
Glühung bei 900 °C und 1 h Haltezeit sind in Abb. 53 dargestellt. 
  
       a)         b) 
Abb. 53. REM – Aufnahmen von mechanisch legierten Pulvern der Cu10Nb- (a) und Cu10Mo-
Legierung (b) nach einer Wärmebehandlung bei 900 °C, Haltezeit 1 h.  
 
Eine Hemmung des Cu-Korn- und Mo-Teilchenwachstums wird durch die gegenseitige 
Behinderung der beiden Gefügebestandteile erklärt, weil die Mo-Teilchen und Cu-Körner etwa die 
gleiche Größe von ca. 20 nm nach dem Mahlen aufweisen. Erst eine Wärmebehandlung bei 
700 °C bewirkt eine Vergröberung der Mo-Teilchen bis auf ca. 35 nm. Im Vergleich dazu weisen 
die Nb-Teilchen schon nach einer Glühung bei 600 °C eine Größe von 35 nm auf. Die Cu-Körner 
in der Cu-Mo-Legierung vergrößern sich nach einer Wärmebehandlung bei 700 °C auf die Größe 
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der Mo-Teilchen von ca. 35 nm. Eine Erhöhung der Glühtemperatur bewirkt ein weiteres 
gleichmäßiges Wachstum der Cu-Körner und Mo-Teilchen. Im Gegensatz zu den Cu-Nb-
Legierungen, in denen das Gefüge nach einer Wärmebehandlung aus Nb-Teilchen und 
umgebenden sehr feinen Cu-Körnern besteht, wird das Gefüge von Cu-Mo-Legierungen als 
Phasengemisch von gleich feinen Gefügebestandteilen von Kupfer und Molybdän dargestellt.  
 
Abb. 54. Mikrohärte der Cu10Mo- und Cu10Nb-Pulver nach Wärmebehandlung bei verschiedenen 
Temperaturen, Haltezeit 1 h. 
Die Mikrohärte der Cu10Mo-Pulver bleibt nach 1-stündiger Wärmebehandlung bei Temperaturen 
unterhalb von 700 °C mit ca. 350 HV0,025 nahezu konstant (Abb. 54). Erst eine Wärmebehandlung 
bei 900°C (1 h Haltezeit) bewirkt eine Abnahme der Härte der Cu10Mo-Pulver bis auf 
ca. 270 HV0,025. Dennoch ist die Mikrohärte der Cu-Mo-Legierung auch nach der 
Wärmebehandlung niedriger als die der Cu-Nb-Legierung, obwohl die Mo-Teilchen wesentlich 
feiner als die Nb-Teilchen sind. Dadurch wird bestätigt, dass die Dispersionshärtung nach dem 
Orowan-Mechanismus in den untersuchten CuNb- und CuMo-Legierungen ausgeschlossen 
werden kann (Abschnitt 4.4.2). Die niedrigere Härte in Cu10Mo-Legierungen ist hauptsächlich auf 
die größeren Kupferkörner zurückzuführen (Abschnitt 4.2). Demnach ist in den untersuchten 
CuNb- und CuMo-Legierungen die Korngrenzenhärtung der Hauptverfestigungsmechanismus.  
 
5.4 Kompaktierung der mechanisch legierten Pulver 
Um einen dichten Formkörper aus mechanisch legierten Pulvern zu erhalten, wurde in dieser 
Arbeit das Heißpressen angewendet. Während des Pressens bei einer hohen Temperatur laufen 
gleichzeitig Verformungs- und Sintervorgänge im Pulver ab, wodurch das Herstellen eines nahezu 
porenfreien Materials aus losen Pulvern ermöglicht wird [39]. Der beim Pressen angelegte Druck 
verursacht eine plastische Verformung und damit ein Verschweißen der Pulverteilchen. Ein 
mechanisches Verschweißen der Pulver erfolgt über Diffusion durch die Pulveroberflächen, die 
infolge der Krafteinwirkung sehr nah aneinander gepresst werden. Eine hohe Temperatur 
verringert die Fließspannung der Pulver und erleichtert dadurch das plastische Fließen des 
Materials. Die restlichen Poren werden durch Diffusion ausgeheilt. Die Poren stellen ein 
Leerstellenreservoir dar, aus dem die Leerstellen unter der Wirkung der Kapillarkräfte in das 
Kristallgitter hineindiffundieren. Ein umgekehrt verlaufender Atomstrom füllt die Poren auf. Da 
dieser Prozess diffusionskontrolliert ist, ist eine hohe Temperatur für den Ablauf dieses Vorganges 
notwendig. 
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Die Herstellung der kompakten Proben erfolgte durch Heißpressen an der elektrohydraulischen 
Viersäulenpresse des Typs PWV 30 EDS der Fa. Paul-Otto Weber unter Vakuum. Das Pulver 
weist nach dem mechanischen Legieren eine Härte von über 500 HV aus, was einer Festigkeit von 
etwa 1500 MPa entspricht. Unter Berücksichtigung der Tatsache, dass die Fließspannung bei 
Erhöhung der Temperatur abgesenkt wird, wurde ein Druck von ca. 65 kN beim Kompaktieren der 
Proben angewendet, wobei der Durchmesser der Proben bei 10 mm lag (entspricht ca. 750 MPa). 
Dies garantiert, dass die Fließspannung der Pulver überschritten und so eine plastische 
Verformung der Pulverteilchen ermöglicht wird. Als Kriterium für die Verdichtung wurde das 
prozentuale Verhältnis der gemessenen Dichte (Abschnitt 3.3) zur theoretischen Dichte der 
Legierung verwendet. 
Das Heißpressen von gemahlenem Pulver wurde bei verschiedenen Temperaturen von 400 °C bis 
800 °C und Haltezeiten von 20 min bzw. 30 min bei einem Druck von ca. 750 MPa durchgeführt. 
Hierdurch soll die optimale Zeit und Temperatur in Bezug auf die maximale Verdichtung festgestellt 
werden. Die Dichte ist in Abhängigkeit von der Kompaktierungstemperatur in Abb. 55 dargestellt. 
Daraus wird ersichtlich, dass eine Dauer der Kompaktierung von 20 min ausreichend ist und die 
minimale Temperatur der Kompaktierung bei 600 °C liegt.  
 
Abb. 55. Dichte der Cu5Nb- und Cu10Nb-Legierungen nach der Kompaktierung bei verschiedenen 
Temperaturen und 20 min Haltezeit sowie Gefügebilder der bei 400 °C kompaktierten Cu5Nb-
Legierung beziehungsweise der bei 600 °C kompaktierten Cu10Nb-Legierung mit verschiedenem 
O-Gehalt. 
 
Das Gefügebild der bei 400 °C kompaktierten Cu5Nb-Legierung (Abb. 55) zeigt deutlich nicht 
ausgeheilte Poren, meistens am Treffpunkt mehrerer (> 2) Pulverteilchen. Eine Temperatur von 
400 °C beim Pressen reicht damit zwar für das mechanische Verschweißen der Pulverteilchen 
aus, jedoch nicht für den Massentransport der Cu-Atome zum Ausfüllen der Poren. Erst eine 
Erhöhung der Presstemperatur auf 600 °C bewirkt Diffusion und damit einen Massentransport der 
Cu-Atome zu den Poren, die über eine mechanische Verschweißung nicht geschlossen werden 
können. Das Gefügebild der bei 600 °C kompaktierten Cu10Nb-Legierung (Abb. 55) zeigt keine 
Poren mehr. Am Treffpunkt mehrerer Pulverteilchen sind Bereiche aus reinem Kupfer erkennbar 
(dunkel-grau). Dies bedeutet, dass die Ausheilung der restlichen Poren nur durch den atomaren 
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Transport von Kupfer aus der Matrix erfolgt. Die in der Legierung vorhandenen Nb-Atome nehmen 
an diesem Prozess nicht teil.  
 
Abb. 56. Abhängigkeit der Dichte der bei 600 °C kompaktierten Proben vom Sauerstoffgehalt im 
Pulver und zugehörige REM - Aufnahmen. 
Aus Abbildung 55 wird ersichtlich, dass der Sauerstoffgehalt im Pulver nach dem Mahlen die 
Dichte der kompakten Proben beeinflusst. Deshalb ist in Abb. 56 die Dichte der bei 600 °C 
kompaktierten Proben in Abhängigkeit vom Sauerstoffgehalt im Pulver dargestellt. Je geringer der 
Sauerstoffgehalt ist, desto höhere Dichtewerte werden erreicht, wobei der Nb-Gehalt die Dichte 
der Proben nahezu nicht beeinflusst. Die REM - Aufnahmen der kompakten Proben aus Pulver mit 
ca. 2 Gew.-% Sauerstoff zeigen eine Oxid-Schicht an Pulverteilchen (schwarz in Abb. 56). Die 
Oberfläche der Pulverteilchen mit niedrigerem O-Gehalt von ca. 1 Gew.-% ist dagegen frei von der 
Oxid-Schicht. Die Oxid-Schicht verhindert sowohl den Transport der Cu-Atome zu den Poren als 
auch das mechanische Verschweißen der Pulverteilchen. Da die Oxide eine viel höhere Festigkeit 
als die Metalle haben, werden sie durch den während des Heißpressens anliegenden Druck nicht 
verformt. Demzufolge wird die Verdichtung der Pulver erschwert. Um diesen Problemen zu 
begegnen, sollte der Sauerstoffgehalt im Pulver nach dem Mahlen möglichst klein gehalten 
werden, damit die Proben zu höherer Dichte kompaktiert werden können. 
 
Die optimalen Parameter während des Heißpressens in Bezug auf eine maximale Verdichtung der 
Pulver sind: ein Druck von 750 MPa, eine Temperatur höher oder gleich 600 °C, eine Haltezeit von 
20 min und ein möglichst niedriger Sauerstoffgehalt im Pulver nach dem mechanischen Legieren. 
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6 Mechanische und elektrische Eigenschaften der kompakten 
Proben  
Für die Anwendung als Leitermaterial in gepulsten Hochfeldmagnetspulen sind Eigenschaften wie 
mechanische Festigkeit und elektrische Leitfähigkeit von großer Bedeutung, wie es bereits in 
Abschnitt 2.1 näher erläutert wurde. In diesem Kapitel werden die mechanischen und elektrischen 
Eigenschaften der kompakten Proben aus mechanisch legiertem Pulver diskutiert sowie deren 
Bezug zum Gefüge aufgezeigt. Gleichzeitig wird diskutiert, wie die Eigenschaften auf Grundlage 
der gezielten Einstellung des Gefüges optimiert werden können.  
6.1 Eigenschaften der Proben nach dem Kompaktieren 
6.1.1 Einfluss der Presstemperatur und der Legierungszusammensetzung auf die 
Eigenschaften der kompakten Proben 
Durch Pressen der Pulver der Cu10Nb-Legierung bei Temperaturen von 600 °C – 800 °C mit den 
in Abschnitt 5.4 genannten Parametern wurden Proben mit einer Dichte von über 95% der 
theoretischen Dichte (ThD) erzeugt. Das Pressen kann aus technologischen Gründen bei einer 
Temperatur von maximal 800 °C durchgeführt werden. Um den Einfluss auch einer höheren 
Temperatur von 900 °C auf die Eigenschaften der kompakten Probe zu untersuchen, wurde eine 
Probe bei 900 °C (Haltezeit 1 h) geglüht und im Anschluss bei 600 °C kompaktiert. Die 
Röntgendiffraktogramme der bei 600 °C, 700 °C und 800 °C kompaktierten Proben mit den dazu 
gehörigen REM - Aufnahmen des Gefüges sind in Abb. 57 dargestellt. Die aus dem Mischkristall 
während der Kompaktierung ausgeschiedenen Nb-Teilchen haben nach dem Pressen bei 600 °C 
eine Größe von etwa 40 nm, ca. 60 nm bei 700 °C und ca. 90 nm bei 800 °C. Damit ist das Gefüge 
der Legierung nach der Kompaktierung mit dem Gefüge von wärmebehandelten Pulvern 
vergleichbar, was in Kapitel 5 ausführlich beschrieben wurde.  
In Abbildung 58 sind die Druckfestigkeit und die elektrische Leitfähigkeit der kompakten Proben in 
Abhängigkeit von der Temperatur beim Pressen aufgetragen. Mit grauen Symbolen sind die 
Eigenschaften der Probe dargestellt, die bei 900 °C (Haltezeit 1 h) vor der Kompaktierung geglüht 
und anschließend bei 600 °C gepresst wurde. Die Probe, die bei der niedrigsten Temperatur von 
600 °C kompaktiert wurde, weist eine sehr hohe Druckfestigkeit von 1625 MPa auf. Die elektrische 
Leitfähigkeit dieser Probe liegt etwas über 10% IACS. Die bei 800 °C kompaktierte Probe zeigt 
aufgrund der erhöhten Temperatur während des Pressens eine Zunahme der elektrischen 
Leitfähigkeit bis auf 20% IACS, während die Druckfestigkeit auf 1400 MPa sinkt. Eine 
Wärmebehandlung bei 900 °C und 1 h Haltezeit vor der Kompaktierung führt zu einer Erhöhung 
der elektrischen Leitfähigkeit der Cu10Nb-Legierung bis auf 33% IACS. Die mechanische 
Festigkeit verringert sich durch diese Behandlung bis auf 1250 MPa.  
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Abb. 57. Röntgendiffraktogramme der bei 600 °C, 700 °C und 800 °C kompaktierten Cu10Nb-
Proben und dazu gehörige REM – Aufnahmen.  
 
Abb. 58. Mechanische Druckfestigkeit (σdm) und elektrische Leitfähigkeit (% IACS) der bei 
verschiedenen Temperaturen kompaktierten Proben der Cu10Nb-Legierung. 
 
In Abbildung 59 sind die elektrische Leitfähigkeit (a) und die Druckfestigkeit (b) der bei 600 °C 
kompaktierten Proben in Abhängigkeit vom Nb-Gehalt dargestellt. Um die Werte für die Cu-Nb-
Legierungen einordnen zu können, wurde gemahlenes reines Kupfer bei 400 °C kompaktiert. 
Hierdurch hat die Probe aus reinem Kupfer ein vergleichbares Gefüge wie die Cu-Nb-Legierung 
nach der Kompaktierung bei 600 °C (Abb. 48). Durch eine Verringerung des Nb-Gehaltes in der 
Legierung von 10 At.-% auf 5 At.-% kann die elektrische Leitfähigkeit nahezu verdoppelt werden 
und erreicht etwa 30% IACS. Dies ist mit einer Abnahme der Druckfestigkeit von ca. 1600 MPa auf 
ca. 1250 MPa verbunden. Reines Kupfer, das 35 h lang gemahlen wurde, weist im kompaktierten 
Zustand eine enorm hohe Druckfestigkeit für reine Metalle von ca. 820 MPa auf. Eine 
mechanische Festigkeit von ca. 800 MPa in reinem Kupfer wurde auch von anderen Autoren 
beobachtet [97, 127], die diesen Effekt auf das nanokristalline Gefüge zurückführen. Die 
elektrische Leitfähigkeit von reinem Kupfer, das auf diesem Weg präpariert wurde, beträgt lediglich 
ca. 60% IACS. Im nächsten Abschnitt wird die mechanische Festigkeit anhand von bekannten 
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Härtungsmechanismen ansatzweise erklärt. Die Ursache der niedrigen elektrischen Leitfähigkeit 
der Legierungen wird in Abschnitt 6.2.2 diskutiert.  
 
 
        a)          b) 
Abb. 59. Elektrische Leitfähigkeit (a) und Druckfestigkeit (b) der bei 600 °C kompaktierten Proben 
in Abhängigkeit vom Nb-Gehalt. 
6.1.2 Diskussion der mechanischen Festigkeit der kompakten Proben  
Die hohe mechanische Festigkeit der Legierungen kann ihre Ursache in den verschiedenen 
Härtungseffekten haben, die in Abschnitt 2.3.2 beschrieben sind. Ausgehend davon, dass die 
Eigenspannungen nach Wärmebehandlung bei 600 °C – 700 °C und 1 h Haltezeit auf ein Minimum 
sinken und der Mischkristall schon zerfallen ist (Abb. 40), spielen sowohl die Mischkristallhärtung 
als auch die Verformungsverfestigung in kompakten Proben aus mechanisch legiertem Pulver der 
Cu-Nb-Legierung kaum noch eine Rolle. Die Dispersionshärtung von Nb-Teilchen nach dem 
Orowan-Mechanismus kann ebenfalls in diesen Legierungen vernachlässigt werden, wie es in 
Abschnitt 4.4.2 erklärt und in Abschnitt 5.3 bestätigt wurde, da die Körner der Cu-Matrix im 
Vergleich zu Nb-Teilchen verhältnismäßig klein sind [99]. Demnach verbleibt der Härtungsbeitrag 
durch die Korngrenzen als einziger wesentlicher Härtungsmechanismus in diesen Legierungen. 
 
Abb. 60. Auftragung der 0,2%-Stauchgrenze σd0,2 über der reziproken Wurzel der Korngröße 
nach Hall-Petch.  
 
Unter der Annahme, dass die 0,2%-Stauchgrenze σd0,2 in etwa der 0,2%-Streckgrenze Rp0,2 
entspricht, kann die Hall-Petch-Konstante in guter Näherung ermittelt werden. Hierbei wird die 
0,2%-Stauchgrenze der bei verschiedenen Temperaturen kompaktierten Proben der Cu10Nb-
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Legierung über die reziproke Wurzel der Korngröße aufgetragen. Gemäß der Hall-Petch-
Beziehung (Gl. 8) und (Gl. 42) ergibt dies einen linearen Zusammenhang (Abb. 60). Unter 
Zuhilfenahme der zuvor beschriebenen Annahme wird ein Wert von kHP = 4,9⋅103 MPa⋅nm1/2 für die 
Hall-Petch-Konstante ermittelt, der an der oberen Grenze der von den anderen Autoren 
berichteten Werte für Kupfer von kHP = 3,5…5⋅103 MPa⋅nm1/2 liegt [87, 88, 89].  
 
Abb. 61. Vergleich der nach Hall-Petch berechneten 0,2%-Stauchgrenze σHP sowie der 
experimentell ermittelten 0,2%-Stauchgrenze σd0,2 und der Druckfestigkeit σdm für Cu-Nb-
Legierungen, reines Kupfer und die Cu10Mo-Legierung. 
 
In Abbildung 61 sind die berechneten und experimentell ermittelten 0,2%-Stauchgrenzen sowie 
auch die Druckfestigkeit der Cu-Nb-Legierungen mit verschiedenem Nb-Gehalt und die der 
Cu10Mo-Legierung dargestellt. Hierbei wurde für die Berechnung der 0,2%-Stauchgrenze nach 
Hall-Petch die aus Abb. 60 ermittelte Hall-Petch-Konstante kHP = 4,9⋅103 MPa⋅nm1/2 verwendet. Es 
ergibt sich eine gute Übereinstimmung der berechneten σHP mit den experimentellen Werten σd0,2 
für Cu-Nb-Legierungen sowie auch für die Cu10Mo-Legierung. Im Gegensatz dazu ist der 
Unterschied zwischen den berechneten σHP und experimentell ermittelten σd0,2 Werten für Kupfer 
ohne Legierungszusätze sehr groß. Diese Differenz kann durch eine niedrigere Hall-Petch-
Konstante für ein reines Material im Vergleich zur Legierung hervorgerufen werden [128, 129], da 
eine zweite Phase einen zusätzlichen Härtungsbeitrag durch die Phasengrenzen liefert. Dies ist 
auch in Abb. 62 deutlich zu sehen. Der Unterschied zwischen experimentellen und berechneten 
Werten von σd0,2 wird immer kleiner, je größer der Nb-Gehalt in der Legierung ist. Da die Hall-
Petch-Konstante von kHP = 4,9⋅103 MPa⋅nm1/2 für die Cu10Nb-Legierung ermittelt wurde, ist der 
Härtungsbeitrag aufgrund der Phasengrenzen von ca. 15 Vol.-% Nb in ihr als Beitrag enthalten. Je 
niedriger der Nb-Gehalt in der Legierung ist, desto kleiner ist die zusätzliche Härtung durch die 
Phasengrenzen; dadurch wird der Unterschied zwischen berechneten und experimentellen Werten 
mit abnehmendem Nb-Gehalt größer. Der Härtungsbeitrag, der durch die Phasengrenzen 
verursacht wird, wurde dennoch als verhältnismäßig klein eingeschätzt. Im Vergleich zur 
Korngrenzenhärtung ist er für die untersuchten Legierungen in diesem Zustand eher unbedeutend.  
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Abb. 62. Unterschied zwischen berechneten σHP und experimentell ermittelten Werten der σd0,2-
Stauchgrenze für Legierungen mit unterschiedlichem Gehalt eines Legierungselementes. 
 
Bei dem Vergleich der Druckfestigkeit der Cu10Nb-Legierung mit der Cu10Mo-Legierung ist zu 
sehen, dass die Festigkeit der Legierung mit Molybdän mit ca. 1100 MPa viel kleiner als die 
Festigkeit einer Cu-Nb-Legierung mit entsprechend großem Nb-Anteil ist. In dieser Legierung wird 
eine Festigkeit von 1600 MPa beobachtet. Da die Mo-Teilchen viel kleiner als die Nb-Teilchen sind 
(Abschnitt 5.3), wäre dieses Ergebnis nicht zu erwarten, wenn die Legierungen hauptsächlich 
durch die Teilchen gehärtet würden. Damit erhält man eine weitere Bestätigung, dass in den 
untersuchten Legierungen der Härtungsbeitrag durch Teilcheneinlagerung nach Orowan 
ausgeschlossen werden kann und die Korngrenzenhärtung den wesentlichen 
Härtungsmechanismus darstellt.  
 
Die durchgeführte Analyse der einzelnen Härtungsbeiträge deutet darauf hin, dass die extrem 
hohe Festigkeit in den untersuchten nanokristallinen Materialien mit Korngröße von weniger als 
30 nm hauptsächlich durch den Härtungsbeitrag der Korngrenzen bedingt ist. Durch die Hall-
Petch-Gleichung lässt sich die Korngrenzenhärtung auch in den Bereichen der nanokristallinen 
Gefüge mit Korngröße unter 30 nm gut beschreiben. Eine zweite Phase liefert einen mäßigen 
Härtungsbeitrag durch die zusätzliche Behinderung der Versetzungsbewegung an den 
Phasengrenzen. Dennoch beeinflussen sowohl das jeweilige Legierungselement als auch dessen 
Gehalt über die Korngröße, die während des Mahlens eingestellt wird (Abschnitt 4.4), indirekt die 
Festigkeit der kompakten Proben. 
6.2 Eigenschaften der kompakten Proben nach der Glühung 
6.2.1 Auswirkung der Wärmebehandlungen auf die Eigenschaften 
Da die elektrische Leitfähigkeit der Cu-Nb-Legierungen von etwa 20% IACS nach dem 
Kompaktieren für die Anwendung nicht ausreichend ist, wurden Proben von Cu5Nb-, Cu7Nb- und 
Cu10Nb-Legierungen anschließend an das Kompaktieren bei verschiedenen Temperaturen 
geglüht.  
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         a)            b) 
Abb. 63. Elektrische Leitfähigkeit (a) und Härte (b) kompakter Proben der Cu-Nb-Legierungen 
nach zusätzlicher Wärmebehandlung bei verschiedenen Temperaturen.  
 
Die Wärmebehandlung der kompakten Proben bewirkt eine Erhöhung der elektrischen Leitfähigkeit 
der Legierungen (Abb. 63a). Durch eine Glühung bei 900 °C und 1 h Haltezeit ist die elektrische 
Leitfähigkeit in der Cu10Nb-Legierung von 20% IACS auf ca. 35% IACS angestiegen. Eine 
Erhöhung der Glühtemperatur bis auf 1000 °C und eine Verlängerung der Glühdauer bis zu 10 h 
bewirken einen weiteren Anstieg der elektrischen Leitfähigkeit der Cu10Nb-Legierung auf 
45% IACS. Die elektrische Leitfähigkeit von Cu5Nb- und Cu7Nb-Legierungen nimmt nach einer 
Wärmebehandlung bei 900 °C und 1 h Haltezeit bis auf 50% IACS zu. Eine Temperaturerhöhung 
auf 1000 °C sowie eine Verlängerung der Glühdauer auf 10 h bewirken eine Verbesserung der 
elektrischen Leitfähigkeit von diesen Legierungen auf über 60% IACS. Die elektrische Leitfähigkeit 
einiger kompakter Proben weist nach der Wärmebehandlung im Vergleich zum unbehandelten 
Zustand einen nahezu doppelt so hohen Wert auf. Dennoch liegen die Werte unter dem Niveau, 
das gemäß einer linearen Mischungsregel aufgrund der Zusammensetzung zu erwarten wäre. Die 
Ursachen dafür werden in Abschnitt 6.2.2 diskutiert. 
Die mechanischen Eigenschaften der kompakten Proben nach der Glühung wurden anhand von 
Härtemessungen nach Vickers charakterisiert (Abb. 63b). Eine Wärmebehandlung der kompakten 
Proben verursacht eine Abnahme der mechanischen Festigkeit der Cu-Nb-Legierungen. Obwohl 
die Glühungen bei hohen Temperaturen von 900 °C – 1000 °C und 1 h Haltezeit stattgefunden 
haben, verbleiben die Härtewerte auf einem hohen Niveau von 250 – 300 HV1, wobei der konkrete 
Wert vom Nb-Gehalt in der Legierung abhängt. Dieses Verhalten kann auf die kleinen Cu-Körner 
zurückgeführt werden, da diese auch während der Glühungen bei 1000 °C sehr stabil gegen 
Vergrößerung bleiben (Abschnitt 5.2.2). In Abbildung 64 ist die Härte verschiedener Cu-Nb-
Legierungen nach der Wärmebehandlung in Abhängigkeit von der Glühtemperatur abgebildet, 
wobei die einzelnen Härtewerte denjenigen gegenübergestellt werden, die gemäß der Hall-Petch-
Beziehung berechnet wurden. Letztere wurden unter der Annahme 
33
2,0pm
RR
HV ≅≅  
berechnet. Die Cu-Korngrößen, die für die Berechnung eingesetzt wurden, sind in Abb. 67 
(Abschnitt 6.2.2) dargestellt. 
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  a)         b)            c) 
Abb. 64. Härte HV1 der Cu5Nb- (a), Cu7Nb- (b) und Cu10Nb- (c) Legierungen nach den 
Glühungen sowie der jeweilige, nach der Hall-Petch-Beziehung berechnete Beitrag zur Härte.  
 
Obwohl sich die berechneten und experimentell bestimmten Werte unterscheiden, kann gefolgert 
werden, dass die hohe Härte der Legierungen auch nach der Wärmebehandlung hauptsächlich 
durch die Korngrenzenhärtung hervorgerufen wird. Der Unterschied zwischen den berechneten 
und den gemessenen Härtewerten kann zum Einen durch Fehler bei der Abschätzung verursacht 
werden. Andererseits tragen auch die nicht berücksichtigten Phasengrenzen zur Härte in 
gewissem Ausmaß bei (Abschnitt 6.1.2).  
6.2.2 Modellierung der elektrischen Eigenschaften  
Trotz der Wärmebehandlung bei 1000 °C bleiben die Werte der elektrischen Leitfähigkeit weit 
unter den Erwartungen, die sich auf die lineare Mischungsregel stützen, zurück. Werden zwei 
Leiter parallel von einem Strom durchflossen, so berechnet sich die gesamte spezifische 
elektrische (spez. el.) Leitfähigkeit aus der Summe der spez. el. Leitfähigkeiten der einzelnen 
Leiter [65]. Da in den Cu-Nb-Legierungen Kupfer und Niob getrennt nebeneinander vorliegen, kann 
davon ausgegangen werden, dass sich die Leitfähigkeit (auch im Weiteren spezifische elektrische 
Leitfähigkeit gemeint) gemäß einer linearen Mischungsregel berechnen lässt. Unter 
Berücksichtigung des Volumenanteils wird für eine Cu5Nb-Legierung eine elektrische Leitfähigkeit 
von ca. 93% IACS und für eine Cu10Nb-Legierung eine Leitfähigkeit von 85% IACS erwartet. 
Diese Werte liegen jedoch weit oberhalb der experimentell ermittelten Werte. Die Ursache für 
diesen Unterschied liegt vor allem darin, dass bei vorausgegangener grober Abschätzung die 
mikrostrukturellen Widerstandsbeiträge vernachlässigt wurden. Im Folgenden werden die bereits in 
Abschnitt 2.5.2 beschriebenen Beiträge zum spez. el. Widerstand für die vorliegenden Cu-Nb-
Legierungen berechnet, um dadurch den Unterschied der gemessenen und der abgeschätzten 
elektrischen Leitfähigkeit zu erklären.  
Der defektbedingte spez. el. Widerstand ρD ergibt sich aus der Summe der einzelnen Beiträge 
durch die verschiedenen Defekte (Abschnitt 2.5.2, Gl. 18) :  
 
 PTlKGVFALSD ρρρρρρρ ∆+∆+∆+∆+∆+∆=  (18) 
 
Eine starke plastische Verformung, die während des mechanischen Legierens im Pulver auftritt, 
verursacht eine Erhöhung der Leerstellen- und der Versetzungsdichte. Diese leisten einen Beitrag 
zum elektrischen Widerstand (auch im Weiteren spezifischer elektrischer Widerstand gemeint). 
Eine Kompaktierung bei Temperaturen oberhalb von 600 °C bewirkt hingegen eine Abnahme der 
Versetzungsdichte. Diese kann anhand einer Analyse der Eigenspannungen (Abb. 40c) 
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abgeschätzt werden. Bei Erhöhung der Temperatur sinkt auch die Leerstellendichte aufgrund von 
Diffusion der Leerstellen zu den Korngrenzen, in denen sie verschwinden. Die Geschwindigkeit der 
Leerstellenbewegung wird durch die Selbstdiffusion des Matrixelementes charakterisiert [130]: 
 
 




−=
kT
Q
DDT exp0  (55) 
 
Durch das Einsetzen von D0 und Q für Kupfer [113] kann nach Gleichung (55) für eine Temperatur 
von 600 °C ein Leerstellendiffusionskoeffizient von D600 °C = 2,2·10-17 m²/s berechnet werden. Da 
die Dauer der Kompaktierung in der Regel 20 min beträgt und die Größe der Cu-Körner unter 
20 nm liegt, werden die Leerstellen aus den Körnern weitgehend verschwinden. Hierdurch wird die 
Leerstellendichte während der Kompaktierung ein stabiles Gleichgewicht einnehmen. Der 
elektrische Widerstand der kompakten Proben wird demzufolge nur unwesentlich durch die 
Leerstellen- und Versetzungsdichte beeinflusst, die durch eine starke Verformung nach dem 
Mahlen in dem Material hervorgerufen wurden. 
Ein Beitrag zum el. Widerstand aufgrund gelöster Fremdatome wird im Fall von kompakten Cu-Nb-
Legierungen ebenfalls nicht berücksichtigt, weil während der Kompaktierung bei 600 °C ein Zerfall 
des Mischkristalls erfolgt (Abb. 40a). 
Die Korngrenzen leisten einen Beitrag zum el. Widerstand, der für Kupfer durch folgende 
Gleichung berechnet wird (Abschnitt 2.5.2): 
 
 
Cu
KG d
365,2
1012,3
3
2 12 ⋅⋅⋅=∆ −ρ  (56) 
 
Die Beiträge zum el. Widerstand der Cu-Nb-Legierungen durch die Nb-Teilchen ∆ρNb und 
restlichen Poren ∆ρP werden anhand der Gleichungen (24) und (25) (Abschnitt 2.5.2) ermittelt. 
Beide Anteile reduzieren das leitende Volumen.  
Damit kann der Widerstand ρR der untersuchten Cu-Nb-Legierungen durch die Summe der 
folgenden Beiträge berechnet werden: 
 
 PNbKGCuCuR ρρρραρ ∆+∆+∆+⋅=  (57) 
 αCu: Volumenanteil von Kupfer in der Legierung 
 
In Abbildung 65 sind der gemessene spez. el. Widerstand (M), die vorher benannten Anteile sowie 
deren Summe (R) für eine kompaktierte Cu5Nb-Legierung nach verschiedenen Behandlungen 
dargestellt. Aus dem Vergleich der Anteile, die zum elektrischen Widerstand beitragen, wird 
ersichtlich, dass der größte Beitrag durch die Korngrenzen verursacht wird. Die Nb-Teilchen und 
die Poren beeinflussen den el. Widerstand der Legierung dagegen nur unwesentlich. Der 
Unterschied zwischen den berechneten und den gemessenen Werten (Abb. 66) wird mit der 
Erhöhung der Temperatur, bei der die kompakten Proben wärmebehandelt wurden, geringer. 
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Abb. 65. Berechnete Anteile am spez. el. Widerstand, deren Summe und die experimentell 
ermittelten spez. el. Widerstände der Cu5Nb-Legierung für verschieden behandelte Proben. 
 
 
Abb. 66. Unterschied zwischen gemessenem und nach Gl. (57) berechnetem elektrischem 
Widerstand der Cu5Nb-Legierung nach verschiedenen Behandlungen. 
 
Der Unterschied zwischen berechneten und gemessenen Werten für den elektrischen Widerstand 
kann durch die Abnahme der mittleren freien Weglänge der Elektronen in nanokristallinem Gefüge 
verursacht werden. Dies wurde bei der Berechnung nach Gl. (57) nicht berücksichtigt. Die 
elektrische Leitfähigkeit χ ist nach Gl. (15) proportional zur Beweglichkeit µ der Elektronen, die von 
der mittleren freien Weglänge der Elektronen le abhängt [65]: 
 
vm
le e
⋅
⋅
= *µ  (58) 
 e: elementare Ladung der Elektronen; m*: effektive Masse eines Elektrons 
 ν : mittlere Driftgeschwindigkeit der Elektronen in Feldrichtung 
 
In Kupfer beträgt die mittlere freie Weglänge der Elektronen bei Raumtemperatur ca. 30 nm [131]. 
Die Größe der Kupferkörner ist nach der Wärmebehandlung der kompakten Proben bei 
Temperaturen unterhalb von 800 °C noch kleiner als die mittlere freie Weglänge der Elektronen in 
Kupfer (Abb. 67). Dadurch wird die Beweglichkeit der Elektronen herabgesetzt, was zur 
Verringerung der el. Leitfähigkeit der Legierung führt. Wird die Legierung oberhalb einer 
Temperatur von 800 °C wärmebehandelt, reicht das Kornwachstum aus, um die Körner so weit 
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wachsen zu lassen, dass ihr Durchmesser über dem Wert der mittleren freien Weglänge der 
Elektronen liegt. Hierdurch verbessert sich die Leitfähigkeit der Legierungen und der Unterschied 
zwischen berechneten und gemessenen Werten für den elektrischen Widerstand wird verringert.  
 
 
Abb. 67. Cu-Korngröße in Cu-Nb-Legierungen nach verschiedenen Wärmebehandlungen. 
 
 
Abb. 68. Beitrag der Korngrenzen zum spez. el. Widerstand in Abhängigkeit von der Korngröße in 
Kupfer nach Gl. (56). 
 
In nanokristallinen Materialien, deren Korngröße unter 100 nm liegt, bewirkt die große Anzahl von 
Korngrenzen (d. h. Störstellen) im Gefüge einen starken Anstieg des elektrischen Widerstandes. In 
Abbildung 68 ist der Anteil am el. Widerstand von Kupfer nach Gl. (56), der durch die Korngrenzen 
verursacht wird, in Abhängigkeit von der Korngröße dargestellt. Ist die Korngröße kleiner als 
10 nm, verursachen die Korngrenzen einen el. Widerstand, der den des reinen Kupfers um einen 
Faktor 3,5 bis 5 übersteigt. Um den Beitrag der Korngrenzen zum gesamten el. Widerstand kleiner 
als 1 µΩcm zu halten, darf die Größe der Kupferkörner daher nicht kleiner als 40 - 50 nm sein. 
Eine Korngröße von über 40 nm wird in den untersuchten Cu-Nb-Legierungen erst nach einer 
Wärmebehandlung oberhalb von 900 °C erreicht (Abb. 45, Abb. 67). Hierdurch wird eine minimale 
Temperatur für die Wärmebehandlung kompakter Proben festgelegt, damit der el. Widerstand nicht 
allein aufgrund der Korngröße für technologische Anwendungen zu groß wird.  
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6.3 Zusammenfassung der Eigenschaften der kompakten Proben 
Kompakte Proben aus den mechanisch legierten Cu-Nb-Legierungen weisen hohe 
Festigkeitswerte von über 1,6 GPa (Cu10Nb-Legierung, kompaktiert bei 600 °C) auf. Die 
elektrische Leitfähigkeit der kompaktierten Proben von über 50% IACS wird aber erst durch eine 
an die Kompaktierung anschließende Wärmebehandlung erreicht. Bei dieser Wärmebehandlung 
sinkt die mechanische Festigkeit, charakterisiert in diesem Fall anhand von Härtemessungen, von 
vormals 350 – 400 HV1 auf 250 – 300 HV1. 
Aus den durchgeführten Analysen der mechanischen und elektrischen Eigenschaften der 
kompakten Proben der untersuchten Cu-Nb-Legierungen wird ersichtlich, dass beide 
Eigenschaften im Wesentlichen von der Größe der Cu-Körner bestimmt werden. In diesen 
nanokristallinen Legierungen mit Korngrößen von weniger als 40 nm bestimmt eine hohe Anzahl 
von Korngrenzen einerseits eine große Festigkeitssteigerung und andererseits wird der spezifische 
elektrische Widerstand erhöht. Um eine elektrische Leitfähigkeit von ca. 60% IACS in den 
untersuchten Legierungen erwarten zu können, sollten die Cu-Körner eine mittlere Größe von 
mehr als 40 – 50 nm aufweisen. Dies ist durch eine Wärmebehandlung der kompakten Proben bei 
Temperaturen oberhalb von 900 °C realisierbar.  
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7 Herstellung der Drähte und ihre Eigenschaften 
Die in der vorliegenden Arbeit entwickelten Cu-Nb-Legierungen sind für die Anwendung in einer 
gepulsten Hochfeldspule vorgesehen. Die Cu-Nb-Legierung muss dafür in die Form eines Drahtes 
gebracht werden, wie es in der Einleitung bereits erklärt wurde. Die Herstellung eines Drahtes aus 
der Cu-Nb-Legierung erfolgt durch Umformung des kompaktierten Materials. In diesem Kapitel 
wird die Optimierung des Umformvorganges in Bezug auf die Drahtherstellung und sowohl der 
mechanischen als auch der elektrischen Eigenschaften des Drahtes behandelt.  
 
7.1 Herstellung des Drahtes aus kompakten Proben 
7.1.1 Umformverfahren 
Eine Umformung ist (nach DIN 8580) die gezielte Veränderung der Form eines Werkstückes mit 
Beherrschen der Geometrie. Die Umformung kann sowohl bei Raumtemperatur als auch bei 
höheren Temperaturen stattfinden. Daher wird zwischen Kalt- und Warmumformung 
unterschieden. Für das Herstellen eines Drahtes aus kompaktierten Cu-Nb-Legierungen wurden 
verschiedene Verfahren wie Strangpressen, Kaliberwalzen, Rundkneten und Ziehen angewendet. 
Diese werden im Folgenden näher erläutert.  
Beim Strangpressen wird der in einem geschlossenen Blockaufnehmer befindliche Werkstoff unter 
Einwirkung einer Presskraft durch eine kalibrierte Öffnung (Matrize, Düse), meist bei hohen 
Temperaturen, durchgepresst [132]. Das Kaliberwalzen, auch Profilwalzen genannt, ist eine Art 
des Walzens, bei dem die Geometrie des Walzwerkzeugs von der zylindrischen oder kegelartigen 
Form abweicht [133]. Rundkneten ist eine Modifikation des Schmiedens. Beim Rundkneten wird 
das Werkstück, meistens Stäbe oder Rohre, durch zwei oder mehrere radial gegeneinander 
hämmernde Schmiedebacken umgeformt [134]. Als Ziehen (nach DIN 8584 Durchziehen genannt) 
wird das Umformverfahren bezeichnet, bei dem das Ziehgut durch ein sich verjüngendes 
Werkzeug gezogen wird [135]. Dabei erfährt das Werkstück eine Querschnittsabnahme und eine 
Streckung.  
Ein Draht kann durch ein beziehungsweise eine Kombination mehrerer der genannten 
Umformverfahren hergestellt werden. Die realisierte Umformung wird in der Regel durch den 
logarithmischen Umformgrad η charakterisiert, der aus dem Anfangsquerschnitt A0 und 
Endquerschnitt A1 des Werkstücks berechnet wird: 
 
 
1
0ln
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A
=η  (59) 
 
 
7.1.2 Umformung 
Für die Herstellung eines Drahtes ist das Ziehen am besten geeignet. Um ein Werkstück ziehen zu 
können, muss es entsprechend angespitzt werden. Hierdurch wird das Einspannen des 
Werkstücks ermöglicht. Da durch das Einspannen die angespitzte Länge nicht durch Ziehen 
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umgeformt wird, geht diese für die Umformung verloren. Aufgrund dessen ist eine minimale Länge 
des Ziehgutes von 15 – 20 cm erforderlich. Nach dem Kompaktieren sind die Probenabmessungen 
mit einer Höhe von 10 – 15 mm für das Ziehen nicht ausreichend. Deshalb werden die Proben 
zunächst durch Strangpressen umgeformt. Das Strangpressen von Proben der untersuchten Cu-
Nb-Legierung erfolgte bei einer Temperatur von 700 °C. Der Durchmesser wurde hierbei von 
10 mm auf 4 mm reduziert. Die in Abschnitt 6.3 bereits erwähnte Wärmebehandlung erfolgte vor 
dem Strangpressen, damit die Proben eine hohe Duktilität beziehungsweise Umformfähigkeit 
aufweisen. Nach dem Strangpressen liegt das Material als Stab vor, der aber noch immer zu kurz 
für das Ziehen ist. Der Stab wird daher durch Kaliberwalzen weiter umgeformt. Während des 
Kaliberwalzens kommt es zur Überwalzungen, das heißt zur Bildung von schuppenartigen Rissen 
an der Oberfläche (Abb. 69). Aufgrund des relativ kleinen Stabdurchmessers von 4 mm sind 
Überwalzungen für die weitere Umformung sehr kritisch, da sie zum Bruch führen können. Um die 
Anzahl der Schäden infolge von Überwalzungen gering zu halten, wurde das Kaliberwalzen so 
wenig wie möglich angewendet.  
 
Abb. 69. Überwalzungen während des Kaliberwalzens von einer Cu10Nb-Legierung. 
 
Sobald der Stab eine hinreichende Länge erreicht hat, wurde die weitere Längenzunahme durch 
Rundkneten realisiert. Beim Rundkneten wurde der durch das Kaliberwalzen entstandene eckige 
Querschnitt zu einem Rundquerschnitt umgeformt. Erst wenn die für das Ziehen erforderliche 
Länge des Stabs erreicht wurde, wurde die weitere Umformung durch Ziehen durchgeführt. Das 
Ziehen ist als Umformverfahren sehr attraktiv, da hierbei ein starker Festigkeitszuwachs zu 
erwarten ist. Der optimierte Umformvorgang ist in Tabelle 10 zusammengefasst. Hierbei ist der 
logarithmische Umformgrad ηD (im Weiteren der Umformgrad des Drahtes genannt) nur auf die 
Formänderung bei Raumtemperatur bezogen. Die Formänderung durch das Strangpressen bei 
hoher Temperatur ist hier nicht berücksichtigt.  
Tabelle 10. Umformvorgang zur Drahtherstellung aus kompakten Proben. 
Verfahren Parameter log. Umformgrad ηD 
Strangpressen 700 °C, 65 kN, von 10 mm zu 4 mm 0 
Kaliberwalzen bis SW = 2,7 mm 0,7 
Rundkneten bis ∅ 1,35 mm 2,2 
Ziehen bis ∅ 0,55 mm 4 
SW – Schlüsselweite der Kaliber 
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7.2  Mikrostrukturelle Charakterisierung der Drähte 
7.2.1 Entwicklung des Gefüges während der Umformung 
Das Gefüge der Legierungen wird zu verschiedenen Stadien des Umformvorgangs untersucht. Die 
Entwicklung des Gefüges während der Umformung wird am Beispiel einer Cu7Nb-Legierung 
diskutiert. Vor der Umformung (nach dem Kompaktieren der mechanisch legierten Pulver) wurde 
die Legierung einer Wärmebehandlung bei 900 °C und 1 h Haltezeit unterzogen. Dadurch wird ein 
Wachstum der Cu-Körner und die damit verbundene Erhöhung sowohl der elektrischen 
Leitfähigkeit als auch der Verformbarkeit erreicht (Kapitel 6). Die anschließende Umformung zu 
einem Draht erfolgte analog der in Tabelle 10 aufgelisteten Schritte.  
 
                     
   a)     b) 
Abb. 70. REM - Aufnahmen der Gefüge der kompakten mechanisch legierten Cu7Nb-Legierung 
nach dem Glühen bei 900 °C, Haltezeit 1 h (a) und Strangpressen bei 700 °C (b). 
 
Abbildung 70 zeigt das Gefüge der Legierung nach der Wärmebehandlung bei 900 °C (a) und 
nach dem anschließenden Strangpressen (b) bei 700 °C. Nach der Wärmebehandlung sind 
deutlich die ehemaligen Pulverteilchen zu sehen, die während des Kompaktierens 
zusammengewachsen sind. Nach dem Strangpressen sind diese ehemaligen Pulverteilchen in 
Pressrichtung lang gezogen. Die Nb-Teilchen bleiben nach dem Strangpressen globulitisch im 
Gefüge erhalten. Demnach werden während des Strangpressens der Cu7Nb-Legierung bei einer 
Temperatur von 700 °C nur die ehemaligen Pulverteilchen umgeformt, während die Nb-Teilchen 
hingegen keine Spuren von Verformung zeigen.  
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Abb. 71. Aspektverhältnis der Nb-Filamente in Abhängigkeit vom Umformgrad des Drahtes und die 
dazu gehörigen REM – Aufnahmen der Cu7Nb-Legierung nach dem Rundkneten mit ηD = 2,2 und 
Ziehen mit ηD = 4. 
 
Die Zunahme des Aspektverhältnisses der Nb-Teilchen sowie die Gefügeentwicklung, während der 
Umformung bei Raumtemperatur ist in Abb. 71 dargestellt. Nach dem Rundkneten (ηD = 2,2) sind 
deutlich verformte Nb-Teilchen zu erkennen, die nach dem Ziehen (ηD = 4) zu Filamenten mit 
einem Aspektverhältnis (Länge zu Breite) von ca. 40 umgeformt wurden.  
 
Abb. 72. Umformgrad der Nb-Filamente in Abhängigkeit vom Umformgrad des Drahtes der Cu7Nb-
Legierung. 
 
Um die Umformung der Nb-Teilchen mit der Umformung des Drahtes ηD in Beziehung setzen zu 
können, wird für die Nb-Filamente der logarithmische Umformgrad ηNb berechnet. Für die 
Berechnung wird vorausgesetzt, dass der logarithmische Umformgrad η sowohl über die Längen-, 
als auch über die Querschnittsänderung bestimmt werden kann: 
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Für runde Querschnitte gilt: 
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Wird der Umformgrad der Nb–Teilchen in Abhängigkeit vom Umformgrad des Drahtes 
aufgetragen, so ergibt sich eine lineare Abhängigkeit (Abb. 72). Die Steigung dieser Gerade ist 
kleiner als eins, wodurch deutlich wird, dass die Nb-Teilchen geringer als der gesamte Draht 
verformt werden. Während der Draht eine Umformung von η = 4 erfährt, beträgt der Umformgrad 
der Nb-Teilchen etwa η = 2,5.  
In der Cu-Matrix der Cu7Nb-Legierung sind nach Umformung mit ηD = 4 zwei Gefügebestandteile, 
ein streifenartiges (Abb. 73a, b) und ein uniformes Gefüge (Abb. 73c, d), zu erkennen. Die 
einzelnen in Ziehrichtung gestreckten Bänder zeigen einen Kontrastunterschied, der auf 
unterschiedlich orientierte Körner im Inneren der Bänder zurückgeführt werden kann (Abb. 73b). In 
Bereichen des uniformen Gefüge sind kleine globulitische Körner zu erkennen, die keine 
Streckung in Ziehrichtung aufweisen (Abb. 73d). In der an diesem Gefüge aufgenommenen TEM –
 Aufnahme sind die lang gezogenen Filamente deutlich zu erkennen (Abb. 74a). Durch eine EDX -
 Analyse wurde in diesen ein Nb-Gehalt von > 70 At.-% bestimmt. Dies ist deutlich mehr als in den 
Bereichen zwischen den Filamenten, die einen Cu-Gehalt von mehr als 98 At.-% aufweisen. In den 
Cu-reichen Bereichen, die als Cu–Matrix bezeichnet werden, sind aber keine einzelnen Körner zu 
unterscheiden, was auf ein feines, sehr verspanntes nanokristallines Gefüge der Cu-Matrix 
hindeutet. Die an diesem Gefüge aufgenommenen Beugungsaufnahmen bestätigen diese 
Vorstellungen (Abb. 74b). 
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                                     a)                                                         b) 
      
                                   c)                                                    d) 
Abb. 73. REM – Aufnahmen des Gefüges der Cu7Nb-Legierung nach Umformung mit ηD = 4. 
 
  
    a)      b) 
Abb. 74. TEM – Hellfeld (a) und Beugungsaufnahme (b) des Gefüges der Cu7Nb-Legierung nach 
Umformung mit ηD = 4. 
 
Mit Hilfe der EBSD - Aufnahmen wurde die Cu7Nb-Legierung nach Umformung mit ηD = 2,9 und 
ηD = 4 untersucht. Hierdurch soll die Ausbildung einer Textur bei der Umformung nachgewiesen 
und das Umformverhalten der Cu-Matrix geklärt werden. Die Ergebnisse sind in Abb. 75 und Abb. 
76 dargestellt.  
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Abb. 75. Orientierungsverteilungsbilder der Cu7Nb-Legierung nach Umformung mit ηD = 2,9 (a-c) 
und ηD = 4 (d-f) parallel zur Ziehrichtung.  
 
 
 a)      b)         c)            d) 
 
 e)      f)         g)            h) 
Abb. 76. Polfiguren der Cu7Nb-Legierung nach Umformung mit ηD = 2,9 (a-d) und ηD = 4 (e-h): 
{100} (a, e); {110} (b, f); {111} (c, g); {311} (d, h) (Y0 – parallel zur Ziehrichtung) 
 
Abbildung 75 zeigt die Orientierung der Körner der Cu-Matrix parallel zur Ziehrichtung in der 
Cu7Nb-Legierung nach Umformung mit ηD = 2,9 (a-c) und ηD = 4 (d-f). Die Farbkodierung in Abb. 
75a und Abb. 75d bezieht sich auf die Farben in den Orientierungsdreiecken Abb. 75b 
beziehungsweise Abb. 75e. Mit „rot“ sind die Körner der Cu-Matrix dargestellt, die die <001> 
Orientierung parallel zur Ziehrichtung aufweisen. Die Kupferkörner mit der <111> Orientierung 
parallel zur Ziehrichtung sind blau eingefärbt. Die grünen Bereiche wurden als Nb-Phase 
identifiziert. In den weißen Bereichen (Abb. 75a, Abb. 75d) konnte keine Identifizierung 
durchgeführt werden. Nach Umformung mit ηD = 2,9 sind näherungsweise gleich viele Cu-Körner 
rot und blau in dem Orientierungsverteilungsbild eingefärbt. Nach Umformung mit ηD = 4 ist die 
Anzahl der <111>-orientierten Körner („blau“) stark angewachsen. Dies bedeutet, dass nach 
Umformung mit ηD = 2,9 die Cu-Körner in den <001> und <111> Richtungen parallel zur 
Ziehrichtung orientiert sind und mit zunehmendem Umformgrad auf ηD = 4 die Cu-Körner 
bevorzugt in <111> Richtung parallel zur Ziehrichtung orientiert werden. Die Änderung der 
Orientierung der Cu-Körner parallel zur Ziehrichtung mit zunehmendem Umformgrad wird in den 
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inversen Polfiguren in Abb. 75c und Abb. 75f veranschaulicht. Die inversen Polfiguren zeigen nach 
Umformung mit ηD = 2,9 die ausgeprägten <001> und <111> Orientierungen der Cu-Körner in 
Ziehrichtung. Nach Umformung mit ηD = 4 gibt es jedoch nur noch eine bevorzugte Orientierung, 
die <111> Richtung. Die Ausprägung der Textur der Körner in der Cu-Matrix lässt sich sowohl in 
der Darstellung der Ergebnisse der EBSD -Analyse als auch in den Polfiguren beobachten (Abb. 
76). Die Polfiguren zeigen eine für Kupfer typische Ziehtextur [136, 137], die mit zunehmendem 
Umformgrad von 2,9 auf 4 schärfer wird. 
 
Abb. 77. Orientierungsunterschied entlang der Ziehrichtung in einem Cu-Band (Abb. 75d) von 
Cu7Nb-Legierung nach Umformung mit ηD = 4.  
 
In den EBSD - Abbildungen ist die Cu-Matrix als in Ziehrichtung gestreckte Bänder zu sehen. Die 
Breite der Bänder von 130 – 140 nm ändert sich mit zunehmendem Umformgrad (von 2,9 auf 4) 
nicht, während das Aspektverhältnis der Nb-Filamente von 15 auf 40 zunimmt (Abb. 71). In den 
einzelnen Bändern sind Orientierungsunterschiede von bis zu 12° entlang der Ziehrichtung zu 
beobachten (Abb. 77). Daraus kann gefolgert werden, dass jedes Band nicht aus einem, sondern 
aus mehreren Cu-Körnern besteht, die eine nahezu gleiche Orientierung haben und deswegen in 
der EBSD – Analyse nicht als einzelne Körner detektiert werden. Zusätzlich können die einzelnen 
Körner nicht exakt identifiziert werden, da das Kikuchi-Muster durch innere Spannungen, die nach 
der Umformung im Material vorhanden sind, stark gestört wird.  
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       a)          b) 
 
c) 
Abb. 78. REM – Aufnahmen vom Gefüge der Cu5Nb-(a), Cu7Nb-(b) und Cu10Nb- Drähte (c) nach 
Umformung mit ηD = 4.  
 
Abbildung 78 zeigt die REM - Aufnahmen der Gefüge von Drähten mit unterschiedlichem Nb-
Gehalt nach Umformung mit ηD = 4 (Wärmebehandlung bei 900 °C, Haltezeit 1 h). Mit 
zunehmendem Nb-Anteil in der Legierung nimmt die Phasengrenzfläche zwischen Kupfer und 
Niob zu. Dies kann auch durch eine Verringerung der Größe der Nb-Teilchen bei gleich 
bleibendem Nb-Anteil in der Legierung erreicht werden und wurde durch eine Glühung vor dem 
Umformvorgang bei einer niedrigeren Temperatur (700 °C) realisiert. In Abbildung 79 sind REM –
Aufnahmen der Gefüge der Cu5Nb- und Cu7Nb-Drähte nach einer Glühung bei 700 °C (Haltezeit 
1 h) und anschließender Umformung mit ηD = 4 dargestellt. Das Aspektverhältnis der Nb-Filamente 
nach der Umformung ist mit etwa 40 genau so groß, wie nach einer Glühung bei 900 °C (Haltezeit 
1 h) und anschließender Umformung mit ηD = 4. Durch die kleinere Größe der Nb-Teilchen nach 
der Glühung bei 700 °C (∅ ~ 60 nm) verglichen mit der Glühung bei 900 °C (∅ ~ 200 nm) ist bei 
gleichem Volumenanteil von Niob die Anzahl der Filamente höher und damit auch die 
Phasengrenzfläche zwischen Niob und Kupfer größer.  
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        a)           b) 
Abb. 79. REM – Aufnahmen vom Gefüge der Cu5Nb-(a) und Cu7Nb-Drähte (b) nach Umformung 
mit ηD = 4 (Gl. 700 °C/1 h). 
 
Im Fall der Cu10Mo-Legierung bewirkt eine Umformung mit η = 4 nach einer Glühung bei 900 °C 
(Haltezeit 1 h) keine Verformung der Mo-Teilchen (Abb. 80). Sie bleiben auch nach dem 
Umformvorgang globulitisch.  
 
 
Abb. 80. REM -  Aufnahme des Cu10Mo-Drahtes nach Glühung (900 °C/1 h) und anschließender 
Umformung mit ηD = 4. 
 
Zusammenfassend kann gesagt werden, dass eine Umformung der Cu-Nb-Legierungen bei 
Raumtemperatur sowohl eine Formänderung des Drahtes selbst als auch der Nb-Teilchen bewirkt. 
Die Nb-Teilchen werden durch eine Umformung mit ηD = 4 zu Filamenten mit einem 
Aspektverhältnis von 40 verformt, wobei die Umformung der Nb-Filamente etwas geringer als die 
des gesamten Drahtes ist. Obwohl der gesamte Verbund mit einem Umformgrad von ηD = 4 
verformt wurde, weisen die Nb-Filamente lediglich einen auf ihre Formänderung bezogenen 
Umformgrad von etwa ηNb = 2,5 auf. Während der Umformung bildet sich eine Ziehtextur in der 
Cu-Matrix, die sich anhand der zwei Vorzugsrichtungen <100> und <111> parallel zur Ziehrichtung 
beschreiben lässt (ηD = 2,9). Mit zunehmendem Umformgrad (auf ηD = 4) wird die Textur schärfer 
und die <111> Texturkomponente deutlicher ausgeprägt, während die <100> Komponente aus 
dem Gefüge nahezu verschwindet. Das für konventionelle Materialien ungewöhnliche Verbleiben 
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von globulitischen Körnern in der Cu-Matrix, auch nach einer starken Umformung mit ηD = 4, wird 
im nächsten Abschnitt diskutiert. 
 
7.2.2 Diskussion des Verformungsmechanismus 
Die Umformung der Cu-Matrix kann durch plastische Verformung über Versetzungsbewegung 
nicht beschrieben werden. Bei der plastischen Verformung durch Versetzungsbewegung ändert 
sich die Kornform von globulitisch zu gestreckt, wie es für die Nb-Phase beobachtet wird. Die 
Körner in der Cu-Matrix dagegen ändern ihre Gestalt während der Umformung nicht und bleiben 
globulitisch. Dies bedeutet, dass sich nur die Nb-Filamente über die Versetzungsbewegung 
verformen lassen. Da der Volumenanteil von Niob gering ist (max. 15 Vol.-% in der Cu10Nb-
Legierung), kann die Umformung des Drahtes nicht ausschließlich von der Nb-Phase getragen 
werden. Demzufolge muss der Hauptmechanismus der Umformung ein anderer sein, als für die 
Nb-Filamente beobachtet wird.  
Die Untersuchungen des Verformungsmechanismus in nanokristallinen Materialien deuten darauf 
hin, dass die Verformung über Korngrenzengleitung ablaufen kann [138, 139, 140]. Dabei können 
die nanokristallinen Körner nicht einzeln, sondern als Gruppe aus mehreren Körnern entlang einer 
gemeinsamen Korngrenze gleiten, was als kooperatives Gleiten bezeichnet wird [140, 141]. Der 
Mechanismus der Korngrenzengleitung wurde erstmals von Gleiter als das Abgleiten zweier 
Körner eines Polykristalls längs einer gemeinsamen Korngrenze beschrieben [142]. In 
konventionellen Materialien wird die Korngrenzengleitung erst bei hohen Temperaturen aktiv und 
spielt eine große Rolle beim Kriechen oder bei der Superplastizität. In nanokristallinen Materialien 
mit extrem kleinen Körnern (< 100 nm) wurde die Korngrenzengleitung schon bei Raumtemperatur 
beobachtet [141, 143, 144, 145, 146, 147]. Die Untersuchungen zeigen, dass die makroskopische 
Formänderung der nanokristallinen Materialien über Korngrenzengleitung bewirkt wird, wobei es 
unterschiedliche Vorstellungen zu den Anpassungsmechanismen gibt. Diese sind für das Erhalten 
einer geschlossenen Struktur in den Materialien verantwortlich, deren äußere Formänderung im 
Wesentlichen durch die Korngrenzengleitung gewährleistet wird. Nach Ichikawa und Cai werden 
die bei der Korngrenzengleitung gebildeten Hohlräume über Diffusion beziehungsweise 
Massentransport wieder ausgeheilt [144, 145]. Andere Vorschläge zum Anpassungsmechanismus 
beruhen auf der Rotation von Körnern [146] und/oder dem plastischen Fließen in der Nähe der 
Korngrenzen [147].  
Ausgehend von diesen Beobachtungen und der Analyse der Änderung des Gefüges der Cu-Matrix 
der untersuchten Legierungen während der Umformung kann gefolgert werden, dass die 
Umformung der Cu-Matrix vor allem über kooperative Korngrenzengleitung abläuft. Die in 
Ziehrichtung gestreckten Bänder, wie sie in den EBSD – Bildern zu sehen sind, sind Bereiche 
gemeinsam gleitender Körner. Diese werden in REM – Aufnahmen als einzelne globulitische 
Körner abgebildet. Als Anpassungsmechanismus erscheinen die Rotation von kleinen Körnern 
zusammen mit dem plastischen Fließen der größeren als die wahrscheinlich vorliegenden 
Prozesse. Dies wird insofern untermauert, da die Selbstdiffusion in den untersuchten Legierungen 
zu langsam abläuft (Kapitel 5) um die während der Umformung entstehenden Hohlräume zu 
schließen. Die während der Umformung auftretende Temperaturerhöhung begünstigt die Prozesse 
des Korngrenzengleitens wie auch der Rotation der Körner. In hinreichend großen Körnern 
(> 100 nm) kann durch Umformprozesse die nötige Fließspannung überschritten werden. In diesen 
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tritt gewöhnliche Versetzungsbewegung auf. Da lang gestreckte Cu-Körner selten in dem Gefüge 
beobachtet wurden, wird vermutet, dass das Korngrenzgleiten die Hauptrolle bei der Umformung 
der untersuchten Legierungen spielt. 
 
7.3 Eigenschaften der Drähte 
7.3.1 Änderung der Eigenschaften während der Drahtherstellung 
Wie schon in den Kapiteln 2 und 6 erwähnt, sind die mechanische Festigkeit und die elektrische 
Leitfähigkeit die wichtigsten Eigenschaften der Drähte im Hinblick auf die Anwendung als 
Leitermaterial in einer Spule für hohe gepulste Magnetfelder. Die beiden Eigenschaften sind für 
eine Cu10Nb-Legierung in Abb. 81 dargestellt, wobei diese in verschiedenen Stadien der 
Präparation ermittelt wurden. Hierdurch wird der Einfluss der Präparationsprozesse auf die 
Änderung der Eigenschaften ersichtlich. Die bei 700 °C kompaktierte Probe der Cu10Nb-
Legierung weist eine Festigkeit von ca. 1400 MPa auf (Abb. 81a). Eine Glühung bei 900 °C und 
1 h Haltezeit bewirkt eine Senkung der Festigkeit auf ca. 1100 MPa. Da die Festigkeit der 
kompakten Probe anhand eines Druckversuches und die der geglühten Probe über die Härte 
ermittelt wurde, sind diese Werte nicht unmittelbar miteinander vergleichbar. Dennoch lassen sie 
eine Tendenz der Veränderung der Werte durch die Wärmebehandlung erkennen. Die 
mechanische Festigkeit des Drahtes wurde durch einen Zugversuch bestimmt und beträgt nach 
dem Rundkneten (ηD = 2,2) ca. 900 MPa. Das Ziehen des Drahtes bis auf einen Umformgrad von 
ηD = 4 führt zu einem Anstieg der Festigkeit auf über 1200 MPa. 
Die Festigkeit der kompakten Proben, wie auch der geglühten Proben, kann fast ausschließlich 
über die Korngrenzenhärtung nach der Hall-Petch–Beziehung erklärt werden (Kapitel 6). 
Demzufolge nimmt die Festigkeit durch eine Glühung bei 900 °C und 1 h Haltezeit ab, da die Cu-
Körner während der Wärmebehandlung wachsen. Im umgeformten Zustand spielt die 
Korngrenzhärtung weiterhin eine bedeutende Rolle. Der scheinbare Widerspruch, dass die 
während der Umformung aktivierte Korngrenzengleitung in den untersuchten nanokristallinen 
Materialien keine Entfestigung der Drähte verursacht, kann folgendermaßen erklärt werden. Die 
Korngrenzen, die durch eine starke plastische Verformung während des Mahlens gebildet werden, 
sind in den untersuchten Legierungen in einem Nicht-Gleichgewichtszustand [121]. Diese wiesen 
neben der hohen Anzahl von Defekten auch eine hohe Stabilität auf, wie in Abschnitt 5.2.2 
dargestellt wurde. Demnach wird für die Initiierung der Korngrenzengleitung in den untersuchten 
Cu-Nb-Legierungen eine viel höhere Spannung benötigt als für die anderen nanokristallinen 
Materialien, in denen eine Entfestigung bei der Aktivierung der Korngrenzengleitung beobachtet 
wird [148]. Die nötige Spannung wird erst durch das Aufstauen einer großer Anzahl von 
Versetzungen an den Korngrenzen erreicht, die mit ihren Spannungsfeldern auf die Korngrenze 
wirken und dadurch die Korngrenzengleitung initiieren [149]. Die Korngrenzengleitung ist dann für 
die gute Verformbarkeit der Materialien verantwortlich. Demzufolge werden in den untersuchten 
nanokristallinen Materialien sowohl eine hohe Festigkeit als auch eine gute Verformbarkeit 
beobachtet. Während der Umformung werden auch weitere Mechanismen aktiviert, die ebenfalls 
zu einem Festigkeitsanstieg führen. Die Vergrößerung der Phasengrenzfläche infolge der 
plastischen Verformung der Nb-Teilchen beim Ziehen ruft einen zusätzlichen Anstieg der Festigkeit 
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hervor. Die Verformungsverfestigung, die sowohl in den Nb-Filamenten als auch in denjenigen Cu-
Körnern auftritt, die groß genug sind, um in ihnen durch Ziehen die Fließspannung zu erreichen 
(Abschnitt 7.2.2), liefert ihrerseits einen Beitrag zur Festigkeitszunahme der Legierung während 
der Umformung.  
  
         a)           b) 
Abb. 81. Festigkeit (a) und elektrische Leitfähigkeit (b) der Cu10Nb-Legierung nach den einzelnen 
Herstellungsschritten. 
 
Die elektrische Leitfähigkeit der Cu10Nb-Legierung verändert sich während der Drahtherstellung 
umgekehrt zu den mechanischen Eigenschaften (Abb. 81b). Sie nimmt bei der Glühung zu, 
während gleichzeitig die Festigkeit abnimmt. Die vergleichsweise niedrige elektrische Leitfähigkeit 
von ca. 23% IACS, die sofort nach der Kompaktierung gemessen wird, steigt infolge der 
Wärmebehandlung bei 900 °C und 1 h Haltezeit bis auf 38% IACS an. Die elektrische Leitfähigkeit 
des Drahtes steigt zu Beginn der Verformung zunächst an und liegt nach ηD = 2,2 bei etwa 
52% IACS. Im weiteren Verlauf nimmt sie auf 47% IACS bei ηD = 4 ab. Bei kompakten und 
geglühten Proben spielt die Korngröße sowohl für die Festigkeit als auch für die elektrische 
Leitfähigkeit eine entscheidende Rolle (Abschnitt 6.2.2.). Eine starke Erhöhung der elektrischen 
Leitfähigkeit durch die Verarbeitung der kompakten Probe zum Draht kann sowohl durch die 
plastische Verformung der großen Cu-Körner als auch der Nb-Teilchen erklärt werden (Abb. 71, 
Abb. 73). Die Nb-Teilchen und ein Teil der großen Cu-Körner werden durch Umformung gestreckt. 
In dieser Richtung wird auch die Leitfähigkeit gemessen, da in der Anwendung der Leiter Strom in 
dieser Richtung fließen wird. Durch die Streckung der Körner in Längsrichtung nimmt in dieser 
Richtung die Dichte von Störungen in Form von Korn- bzw. Phasengrenzen ab und dadurch wird 
die elektrische Leitfähigkeit größer. Bei diesen Betrachtungen müssen auch die 
Probenabmessungen beziehungsweise die Messgeometrie, beachtet werden, da sie die 
elektrische Leitfähigkeit ebenfalls beeinflussen. Bei kompakten und geglühten Proben wurde der 
Spannungsabfall an einer im Verhältnis zum Querschnitt vergleichsweise kurzen Länge gemessen. 
In dieser Messgeometrie ist die Stromverteilung inhomogen, was einen hohen Fehler in der 
Bestimmung des Widerstandes nach sich zieht. Die Drahtproben weisen eine für die Bestimmung 
des elektrischen Widerstandes wesentlich bessere Probengeometrie auf. Das Verhältnis von 
Messlänge zu Querschnitt beträgt etwa 50:1. Der Fehler, der auf die inhomogene Stromverteilung 
zurückgeführt werden kann, wird so deutlich reduziert und die Präzision der Bestimmung des 
Widerstandes erhöht. 
108                                                            7. Herstellung der Drähte und ihre Eigenschaften 
 
  
       a)          b) 
Abb. 82. Mechanische Zugfestigkeit (a) und elektrische Leitfähigkeit (b) der Cu-Nb-Drähte nach 
Umformung mit ηD = 4 (Gl. 900 °C/1 h) als Funktion des Nb-Gehaltes.  
 
In Abbildung 82 ist die Abhängigkeit der mechanischen Festigkeit sowie der elektrischen 
Leitfähigkeit vom Nb-Gehalt in den Legierungen nach Umformung mit ηD = 4 (Wärmebehandlung 
vor der Umformung bei 900 °C, Haltezeit 1 h) dargestellt. Die mechanische Festigkeit steigt mit 
zunehmendem Nb-Gehalt an, wobei die Festigkeit der Cu5Nb- und der Cu7Nb-Legierung mit 
jeweils ca. 1000 MPa einen näherungsweise gleichen Wert zeigt. Hierdurch wird bestätigt, dass 
die Festigkeit hauptsächlich durch die kleinen Cu-Körner bedingt ist. Eine Zunahme der Festigkeit 
der Cu10Nb-Legierung bis auf 1200 MPa gegenüber den beiden anderen Zusammensetzungen 
kann über den höheren Anteil von Nb–Filamenten erklärt werden. Die elektrische Leitfähigkeit der 
Legierung verhält sich umgekehrt zur Festigkeit. In der Legierung mit den höchsten 
Festigkeitswerten liegt die elektrische Leitfähigkeit mit 47% IACS unterhalb der der anderen 
beiden, die ca. 60% IACS aufweisen. Dies liegt daran, dass die gleichen Mechanismen sowohl für 
die Steigerung der Festigkeit als auch für die Erhöhung des elektrischen Widerstandes 
beziehungsweise für die Verringerung der elektrischen Leitfähigkeit verantwortlich sind (Kapitel 6). 
 
7.3.2 Optimierung der Eigenschaften der Drähte 
Die Cu5Nb- und Cu7Nb-Legierungen weisen eine hohe elektrische Leitfähigkeit, aber eine niedrige 
Festigkeit auf. Daher wurden diese vor dem Umformvorgang bei einer niedrigeren Temperatur von 
700 °C geglüht. Hierdurch soll eine Steigerung der mechanischen Festigkeit erreicht werden.  
Die Eigenschaften der beiden Legierungen während der Umformung nach der Glühung bei 700 °C 
bzw. bei 900 °C sind in Abb. 83 dargestellt. Die mechanische Festigkeit der Cu5Nb- wie auch der 
Cu7Nb-Legierung steigt bis auf ca. 1180 MPa. Die elektrische Leitfähigkeit nimmt in bei 700 °C 
geglühten Legierungen gegenüber denen bei 900 °C geglühten bis auf ca. 45% IACS ab (bei 
beiden Temperaturen jeweils 1 h Haltezeit). 
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Abb. 83. Festigkeit (a, c) und elektrische Leitfähigkeit (b, d) der Cu5Nb- (a, b) und Cu7Nb-
Legierungen (c, d) während Umformung nach Glühung bei 700 °C bzw. 900 °C und jeweils 1 h 
Haltezeit.  
 
 
Abb. 84. Mechanische Festigkeit und elektrische Leitfähigkeit der Cu5Nb-, Cu7Nb- und Cu10Nb-
Drähte nach Umformung mit ηD = 4 in Abhängigkeit vom Nb-Gehalt (geglüht vor Umformung bei 
700 °C und bei 900 °C).  
 
Der Vergleich der Eigenschaften der untersuchten Cu-Nb-Legierungen (Abb. 84), die bei 700 °C 
bzw. bei 900 °C geglüht (jeweils 1 h Haltezeit) und anschließend bis ηD = 4 umgeformt wurden, 
zeigt, dass eine mechanische Festigkeit von etwa 1200 MPa im Cu10Nb-Draht (Glühung bei 
900 °C vor Umformung) erreicht wird. Eine vergleichbar hohe Festigkeit wird in Cu5Nb- und 
Cu7Nb-Drähten auch erreicht, wenn diese bei einer niedrigeren Temperatur (700 °C) vor 
Umformung geglüht werden. Die elektrische Leitfähigkeit der Cu-Nb-Drähte mit 5 At.-% Nb und 
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7 At.-% Nb sinkt auf das Niveau des Cu10Nb-Drahtes, die dieser im Zustand mit der höchsten 
mechanischen Festigkeit aufweist.  
Die untersuchten Drähte sollen in Spulen eingesetzt werden, die bei einer Temperatur von 77 K 
betrieben werden. Daher ist der Wert der elektrischen Leitfähigkeit bei 77 K ebenfalls von 
technologischem Interesse. Die elektrische Leitfähigkeit bei 77 K beträgt in den Drähten, die die 
höchsten Festigkeitswerte zeigen, etwa 100% IACS (Cu-Standard bei Raumtemperatur). Die 
vergleichsweise niedrige elektrische Leitfähigkeit bei 77 K ist durch das nanokristalline Gefüge der 
Cu-Matrix bedingt. Die freie Weglänge der Elektronen nimmt mit sinkender Temperatur zu und 
beträgt in Kupfer bei 77 K ca. 140 nm [150]. Dieser Wert ist größer als die mittlere Cu-Korngröße. 
Deshalb wird die freie Weglänge der Elektronen in Cu-Nb-Legierungen bei tiefen Temperaturen 
durch die Korngrenzen herabgesetzt. Dies resultiert in einer starken Erhöhung des spezifischen 
elektrischen Widerstandes auf 1,6 µΩcm. Im Vergleich dazu weist grobkristallines Kupfer einen 
spezifischen elektrischen Widerstand bei 77 K von ca. 0,3 µΩcm auf.  
 
Abb. 85. Auftragung der mechanischen Festigkeit über der elektrischen Leitfähigkeit der Cu-Nb- 
bzw. Cu-Mo-Drähte nach Umformung mit unterschiedlichen Umformgraden. 
 
In Abbildung 85 ist die mechanische Festigkeit als Funktion der elektrischen Leitfähigkeit der Cu-
Nb- bzw. Cu-Mo-Drähte mit unterschiedlichen Umformgraden aufgetragen. Es ist deutlich zu 
sehen, dass der Cu10Mo-Draht eine schlechtere Kombination von elektrischen und mechanischen 
Eigenschaften aufweist. Mit ca. 800 MPa und 44% IACS genügt er nicht den Anforderungen an 
den Leiter. Der Vergleich des Gefüges der Cu-Mo-Legierung mit dem der Cu-Nb-Legierung nach 
Umformung mit ηD = 4 (Abb. 78 und Abb. 80) lässt erkennen, dass die stark verformten Nb-
Filamente zu einer hohen Festigkeitssteigerung führen, während die nicht verformbaren Mo-
Teilchen keinen vergleichbaren Anstieg der Festigkeit bewirken. Damit ist die Cu-Nb-Legierung für 
eine Anwendung als Leitermaterial in einer Spule viel besser geeignet, obwohl die elektrische 
Leitfähigkeit der Legierungen noch optimiert werden muss.  
Um die Eigenschaften der Cu-Nb-Legierungen zu optimieren, könnten verschiedene Ansätze 
verfolgt werden. Ein Ansatz wäre für die Legierungen mit 5 At.-% Nb bzw. 7 At.-% Nb im 
Anschluss an eine Glühung bei 900 °C eine Umformung mit ηD > 4 anzuwenden. Hierdurch wäre 
eine Steigerung der Festigkeit auf 1,2 GPa zu erwarten. Gleichzeitig kann in diesen Legierungen 
eine elektrische Leitfähigkeit von etwa 55% IACS erwartet werden. Weiterhin können sowohl die 
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Temperatur als auch die Dauer der Wärmebehandlung optimiert werden. Schließlich kann eine 
zusätzliche Glühung bei niedrigen Temperaturen nach der Umformung eingeführt werden, um 
hierdurch eine Steigerung der elektrischen Leitfähigkeit zu bewirken. 
 
7.4 Zusammenfassung der Herstellungstechnologie 
Ausgehend von den im Rahmen der vorliegenden Arbeit durchgeführten Untersuchungen kann die 
Herstellungstechnologie für hochfeste Leiter aus Cu-Nb-Legierungen zusammengefasst werden. 
Der Leiter wird mittels Pulvermetallurgie und anschließender Umformung hergestellt. Hierfür 
wesentliche Prozessparameter sind in Tabelle 11 angegeben. Als Ausgangsmaterial dient eine Cu-
Nb-Pulvermischung mit 5; 7 oder 10 At.-% Nb.  
Durch diesen Ablauf, das heißt mechanisches Legieren, Kompaktieren, Wärmebehandlung und 
anschließende Warm- und Kaltumformung, mit den aufgelisteten Parametern wurde die 
Herstellung eines Cu-Nb-Leiters ermöglicht. Der fertige Draht zeigt eine Festigkeit von über 
1200 MPa und eine elektrische Leitfähigkeit von 45% IACS. Die Analysen des Gefüges und der 
Eigenschaften der auf diese Weise hergestellten Legierungen lassen eine weitere Verbesserung 
der elektrischen Leitfähigkeit bei gleich bleibend hoher Festigkeit erwarten. An dieser Stelle sei 
noch angemerkt, dass die dargestellten Parameter nur für die verwendeten Verfahren oder Geräte 
geeignet sind. Die Parameter des mechanischen Legierens können zum Beispiel auf einen 
anderen Mühlentyp (z. B. Atrittor) nicht vollständig übertragen werden. Der Umformvorgang bei 
Raumtemperatur kann prinzipiell gleich mit dem Ziehen begonnen werden. Die Umformschritte 
Kaliberwalzen und Rundkneten wurden eingeführt, um eine für das Ziehen des Werkstücks 
erforderliche Länge zu erreichen. Diese Schritte können weggelassen werden, wenn das 
Pressstück nach dem Strangpressen eine für das Ziehen ausreichende Geometrie aufweist. 
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Tabelle 11. Zusammenfassung der Herstellungstechnologie. 
Herstellungsschritt wichtigste Parameter 
Mühlentyp PM 4000, Fa. Retsch 
Temperatur 77 K ( < -10 °C) 
Atmosphäre Argon 
Geschwindigkeit 200 U/min 
Pulver-Kugel-
Massenverhältnis 
14:1 
Mechanisches Legieren 
Mahldauer 30 – 35 h 
Verfahren Heißpressen 
Temperatur > 600 °C 
Druck 750 MPa 
Kompaktieren 
Bedingung Vakuum 
Temperatur 700 °C…900 °C 
Haltezeit 1 h Wärmebehandlung 
Atmosphäre Argon 
Warmumformung 
Verfahren Strangpressen 
Temperatur 700 °C 
Kaltumformung 
Kaliberwalzen bis ηD = 0,7 
Rundkneten bis ηD = 2,2 
Umformung 
 
Ziehen bis ηD = 4 
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8 Abschließende Betrachtungen und Ausblick 
In der vorliegenden Arbeit wurde die Technologie zur Herstellung eines Drahtes aus Cu-Nb-
Legierungen auf der Basis der Pulvermetallurgie erarbeitet. Dieser soll als Leitermaterial in 
gepulsten Hochfeld-Magnetspulen eingesetzt werden. Während der einzelnen Prozessschritte 
wurden sowohl die Entwicklung des Gefüges als auch die für die Anwendung relevanten 
Eigenschaften der Legierungen untersucht. Darüber hinaus wurden die Beziehungen zwischen 
Gefüge und mechanischen wie auch elektrischen Eigenschaften ermittelt. Im Folgenden werden 
einige Ergebnisse und die daraus gewonnenen Schlussfolgerungen abschließend diskutiert.  
Das mechanische Legieren von Cu- und Nb-Pulvern ist das zentrale Element der Herstellung. Das 
durch das Mahlen entstandene Gefüge beeinflusst wesentlich die Eigenschaften der Legierungen. 
Dieser Einfluss setzt sich bis zum letzten Herstellungsschritt des Drahtziehens fort. Durch 
mechanisches Legieren wurde erstmals die Bildung eines vollständigen Cu-Nb-Mischkristalls 
ermöglicht. Dies ist durch andere Herstellungsmethoden nicht realisierbar. Für die Bildung des 
Mischkristalls ist die hohe Verformbarkeit der beiden Legierungskomponenten von entscheidender 
Bedeutung. Diese führt zur Entwicklung eines fein-lamellaren Gefüges in den Pulverteilchen. Die 
hohe plastische Verformung der Pulver während des Mahlens resultiert in der Entstehung eines 
nanokristallinen Gefüges in der Cu-Matrix. Diese beiden Effekte begünstigen das Lösen von Niob 
in der Cu-Matrix während des mechanischen Legierens und ermöglichen die Bildung eines Cu-Nb-
Mischkristalls. Bei einem Nb-Anteil in der Pulvermischung von weniger als 10 At.-% kann sogar 
eine vollständige Lösung von Niob in Kupfer erreicht werden.  
Das beim Mahlen entstandene nanokristalline Gefüge in den Pulverteilchen bleibt während der 
weiteren Verarbeitung der Pulver erhalten. Die Nanostruktur der Legierung bestimmt wesentlich 
die Eigenschaften und das Verhalten des Materials. Weiterhin ist das während des Mahlens 
entstandene nanokristalline Gefüge thermisch sehr stabil. Dies wird durch die Diffusion der Nb-
Atome entlang der Cu-Korngrenzen sowie durch die während des Mahlens gebildeten Nicht-
Gleichgewichtskorngrenzen verursacht, die eine hohe thermische Stabilität aufweisen. Zusätzlich 
ist das Wachstum der Cu-Körner durch feine Teilchen intermetallischer Phase behindert. Diese 
Teilchen werden aus den Verunreinigungen gebildet, die durch das Mahlen verursacht werden. 
Das so stark gehemmte Kornwachstum (bis T/Tm = 0,94) in einem nanokristallinen Gefüge stellt 
ein physikalisches Phänomen dar, welches noch nicht beobachtet wurde. Daher können weitere 
vertiefende Untersuchungen zur Aufklärung des Verhaltens von nanokristallinem Gefüge bei 
hohen Temperaturen beitragen, was sowohl aus grundlagenmaterialwissenschaftlicher Sicht als 
auch für mögliche Anwendungen nanokristalliner Materialien von großer Bedeutung ist. Während 
der Umformung der Legierung zu einem Draht zeigt das nanokristalline Gefüge der Cu-Matrix eine 
weitere Besonderheit auf, indem es für die für polykristalline Materialien ungewöhnlichen 
Verformungsmechanismen wie Korngrenzengleitung und Kornrotation verantwortlich ist und damit 
eine gute Verformbarkeit der Legierung gewährleistet.  
Der schon erwähnte Einfluss des nanokristallinen Gefüges auf die Eigenschaften der Cu-Nb-
Legierungen ist nicht immer als positiv zu bewerten. Eine Analyse der Beziehungen zwischen dem 
Gefüge und den Eigenschaften der Legierungen zeigt, dass eine kleine Korngröße der Cu-Matrix 
einen starken Anstieg der mechanischen Festigkeit auf über 1,6 GPa verursacht, wie es gemäß 
der Hall-Petch-Beziehung zu erwarten ist. Andererseits wirken die Korngrenzen als Streuzentren 
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für die Elektronen beim Stromtransport. Die extrem große Anzahl der Korngrenzen in den 
nanokristallinen Cu-Nb-Legierungen führt zu einer niedrigeren elektrischen Leitfähigkeit des 
Materials, als sie nach der Mischungsregel zu erwarten wäre. Bezüglich der Korngröße der Cu-
Matrix wurde ein Kompromiss gefunden, bei dem die elektrische Leitfähigkeit einen hohen Wert 
aufweist und gleichzeitig die mechanische Festigkeit nicht zu stark abnimmt. Weiterhin wurden 
zusätzliche Mechanismen der Festigkeitssteigerung wie die Phasengrenzenhärtung und die 
Verformungsverfestigung durch Kaltumformung aktiviert, die die elektrische Leitfähigkeit der 
Legierung nur mäßig beeinflussen. Um die Festigkeit weiter zu steigern und gleichzeitig die 
elektrische Leitfähigkeit auf einem hohen Niveau halten zu können, müssen weitere 
Untersuchungen der thermischen Stabilität der nanokristallinen Cu-Matrix durchgeführt werden. 
Das Ziel ist durch eine optimierte Wärmebehandlung der Cu-Nb-Legierungen eine Vergrößerung 
der Cu-Körner ohne die Vergröberung der Nb-Teilchen zu erreichen.  
Die in dieser Arbeit entwickelte Herstellungstechnologie stellt ein viel versprechendes Verfahren 
zur Herstellung hochfester Leiter aus Cu-Nb-Legierungen über die Kombination von 
Pulvermetallurgie, Wärmebehandlung und Umformung dar. Der Hauptvorteil dieses Verfahrens 
liegt darin, dass eine homogene Verteilung der Nb-Teilchen einer bestimmten Größe über die 
Wärmebehandlung des durch das mechanische Legieren entstandenen Mischkristalls kontrolliert 
einstellbar ist. Darüber hinaus ist die Einstellung des Gefüges auf dem genannten Weg von den 
Dimensionen des Halbzeugs nahezu unabhängig. Das bei der Herstellung aufgetretene Problem 
von einer niedrigen elektrischen Leitfähigkeit der Legierungen, die durch thermisch sehr stabiles 
nanokristallines Gefüge verursacht wurde, kann durch geeignet gewählte Parameter der 
Wärmebehandlung gelöst werden. Dadurch soll eine Korngröße eingestellt werden, dass sowohl 
die elektrische Leitfähigkeit als auch die mechanische Festigkeit ausreichend hoch sind. Die 
Stabilität des nanokristallinen Gefüges kann darüber hinaus für andere Anwendungen vorteilhaft 
sein, bei denen eine hohe Festigkeit bei gleichzeitiger guter Verformbarkeit benötigt wird.  
Neben der Optimierung der Herstellungstechnologie in Hinblick auf die Verbesserung der 
Eigenschaften der Drähte sollen die zukünftigen Arbeiten auch eine Übertragung der Technologie 
auf größere Materialmengen ermöglichen. Für die Herstellung von Drähten mit den für die 
Anwendung als Spulenmaterial nötigen Dimensionen mit einer Querschnittsfläche von mindestens 
20 mm² und einer Länge von 100 m, müssen die in Tabelle 11 (Abschnitt 7.4) zusammengefassten 
technologischen Schritte an das größere Volumen angepasst werden. Dafür muss die Mühle für 
das mechanische Legieren ein entsprechend großes Volumen aufweisen und ein automatisches 
Kühlsystem besitzen. Atrittoren könnten diese Anforderungen erfüllen, jedoch müsste das im 
Rahmen dieser Arbeit aufgetretene Problem eines starken Abriebes durch die Optimierung der 
Mahlparameter und der Mahlwerkzeuge überwunden werden. Weiterhin können die Eigenschaften 
der fertigen Drähte anhand der in Abschnitt 7.3.2 vorgeschlagenen Maßnahmen optimiert werden. 
Darüber hinaus sind weitergehende Untersuchungen der Stabilität des nanokristallinen Gefüges 
von entscheidender Bedeutung. Durch ein besseres Verständnis der Mechanismen ist auch eine 
Verbesserung der Eigenschaften der Drähte zu erwarten. Die weiteren Untersuchungen der bereits 
erwähnten Auswirkung des nanokristallinen Gefüges auf die Umformung der Legierungen können 
zum besseren Verständnis des Umformverhaltens von nanokristallinen Materialien beitragen. 
Hierdurch kann das vorhandene Potenzial dieser Materialklasse für zukünftige Anwendungen 
erheblich gesteigert werden. 
9. Zusammenfassung 115 
9 Zusammenfassung 
In der vorliegenden Arbeit wurde ein hochfestes Leitermaterial aus einer Cu-Nb-Legierung auf 
pulvermetallurgischem Weg hergestellt. Hierbei wird die Pulvermetallurgie mit einer 
Wärmebehandlung und einer anschließenden Umformung kombiniert. Die bisher für die 
Herstellung von Cu-Nb-Legierungen eingesetzten Verfahren haben klare Nachteile gegenüber den 
hier eingesetzten Verfahren gezeigt. Sowohl die Anwendung der Schmelzmetallurgie als auch das 
Wiederholen des „rod in tube“ Verfahrens von mehreren gebündelten Verbunden führte bisher 
nicht zu Drähten, deren Eigenschaften und Dimensionen den im Hinblick auf die Anwendung 
gestellten Anforderungen genügen und darüber hinaus ohne großen technischen Aufwand 
herstellbar sind.  
Die Pulvermetallurgie beziehungsweise das mechanische Legieren besitzt den Vorteil, dass auf 
diesem Weg die Bildung eines vollständigen Mischkristalls von 10 At.-% Nb in Kupfer erreicht 
werden kann. Dies ist von entscheidender Bedeutung für das Einstellen des Gefüges der 
Legierung mit homogen in der Cu-Matrix verteilten Nb-Teilchen definierter Größe. Während des 
Pressens bei Temperaturen oberhalb von 600 °C wird das Pulver zu einem nahezu porenfreien 
Halbzeug verdichtet. Durch eine anschließende Wärmebehandlung entsteht das charakteristische 
Gefüge der Legierung, das im Hinblick auf eine Optimierung der mechanischen und elektrischen 
Eigenschaften eingestellt werden kann. Durch Umformung sowohl bei einer hohen Temperatur von 
700 °C (Strangpressen) als auch bei Raumtemperatur (Ziehen) wird das gepresste Halbzeug zu 
einem Draht verarbeitet. Dabei werden die während der Wärmebehandlung ausgeschiedenen Nb-
Teilchen zu feinen Filamenten verformt. Die so hergestellten Drähte weisen Eigenschaften auf, die 
die Anforderungen für die vorgesehene Anwendung als Spulenmaterial in Magneten zum 
Erreichen hoher Felder erfüllen. Dabei zeigt sich, dass das während des Mahlens entstandene 
nanokristalline Gefüge der Legierung eine entscheidende Bedeutung für die 
anwendungsrelevanten Eigenschaften mechanische Festigkeit und elektrische Leitfähigkeit hat.  
Um das Ziel des Vorhabens, die Herstellung eines hochfesten Leiters aus einer Cu-Nb-Legierung, 
zu erreichen, wurde das Material bezüglich des Gefüges und der Eigenschaften nach jedem 
einzelnen Herstellungsschritt charakterisiert und der Zusammenhang zwischen dem Gefüge des 
Werkstoffs und seinen Eigenschaften hergestellt.  
Der Schwerpunkt des mechanischen Legierens von Cu- und Nb-Pulver lag darin, einen nahezu 
vollständigen Mischkristall zu erzeugen, wobei der Gehalt an Verunreinigungen möglichst klein 
gehalten werden sollte. Aufgrund von verschiedenen Mahlversuchen mit unterschiedlichen 
Parametern wurden die optimalen Mahlparameter ermittelt. Die Untersuchungen zeigen, dass das 
Mahlen in einer Planetenkugelmühle unter Argon-Atmosphäre bei einer 
Umdrehungsgeschwindigkeit von 200 U/min mit einer wiederholten Kühlung der Mahlbecher in 
flüssigem Stickstoff die besten Ergebnisse im Hinblick auf die Bildung eines Mischkristalls sowie 
den Verunreinigungsgehalt liefert. Durch das Abkühlen der Mahlbecher zeigen die beiden in der 
Pulvermischung beteiligten Komponenten eine deutlich geringere Neigung zum Kaltverschweißen. 
Dadurch konnte das mechanische Legieren von Niob und Kupfer bis zur Bildung eines homogenen 
Mischkristalls erfolgreich durchgeführt werden. Bis zu 10 At.-% Nb können durch mechanisches 
Legieren für 60 h in Kupfer gelöst werden. Da während des Mahlens auch Sauerstoff in die 
Pulverteilchen gelangt, sollte die Mahldauer nicht zu hoch gewählt werden. Zweckmäßigerweise 
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wurde eine Mahldauer von 35 h verwendet, da nach dieser Mahldauer etwa 90% des in die 
Pulvermischung eingebrachten Niobs in der Cu-Matrix gelöst waren. Gleichzeitig ist nach 35 h der 
Verunreinigungsgehalt sowohl an Sauerstoff als auch an Eisen unter 0,5 Gew.-%. Das während 
des Mahlens gebildete nanokristalline Gefüge in den Pulverteilchen weist eine Korngröße von 
5 nm bis 20 nm auf, die vom Nb-Gehalt in der Pulvermischung abhängt. Die Härte der 
Pulverteilchen der Cu10Nb-Legierung liegt nach dem Mahlen für 35 h mit 550 HV0,025 für 
konventionelle Cu-Basis-Legierungen sehr hoch. Die Härte nimmt mit Verringerung des Nb-
Gehaltes in den Legierungen ab und liegt für Kupfer, das ohne Nb-Zusatz für 35 h gemahlen 
wurde, bei 280 HV0,025.  
Die Härte der Pulverteilchen lässt sich am besten durch eine quadratische Überlagerung der drei 
Verfestigungsmechanismen Härtung durch Kornfeinung, Verformungsverfestigung und 
Mischkristallhärtung erklären. Die Verformungsverfestigung infolge der plastischen Verformung 
während des Mahlens sowie die Mischkristallhärtung tragen zur mechanischen Festigkeit der 
Pulver in vergleichsweise geringer Masse bei. Der wesentliche Verfestigungsmechanismus ist die 
Härtung durch Kornfeinung. Eine „inverse" Hall-Petch-Beziehung konnte in den untersuchten Cu-
Nb-Legierungen mit Korngrößen von kleiner als 25 nm ausgeschlossen werden. Eine Abweichung 
vom linearen Verlauf der Hall-Petch-Beziehung wird bei einer Korngröße von 9 nm festgestellt.  
Durch die Wärmebehandlung der mechanisch legierten Pulver wird ein Gefüge gebildet, das aus 
einem Phasengemisch von Nb-Teilchen und kleinen, die Nb-Teilchen umgebenden, Cu-Körnern 
besteht. Der Anteil der Nb-Teilchen im Gefüge hängt stark vom Verunreinigungsgehalt im Pulver 
nach dem Mahlen ab. Bereits ein Sauerstoffgehalt von ca. 2 Gew.-% unterdrückt das Ausscheiden 
von Nb-Teilchen. Stattdessen bilden sich Niob-Oxid-Teilchen während der Wärmebehandlung. Ein 
starker Fe-Abrieb während des Mahlens führt zur Bildung von Teilchen der intermetallischen 
Phase Fe7Nb6. 
Die nanokristalline Cu-Matrix bleibt bis zu Temperaturen von 1000 °C stabil gegen Kornwachstum. 
Die nach dem mechanischen Legieren unter 10 nm kleinen Cu-Körner vergrößern sich durch eine 
Wärmebehandlung bei 1000 °C und 1 h Haltezeit nur auf eine Größe von ca. 50 nm. Dieses 
Verhalten wurde ansatzweise auf die Hemmung des Kornwachstums durch drei Mechanismen 
zurückgeführt: die Diffusion der Nb-Atome entlang der Cu-Korngrenzen, die Teilchen der 
intermetallischen Fe7Nb6 Phase und die Bildung von Nicht-Gleichgewichtskorngrenzen während 
des Mahlens. Die Nb-Teilchen vergröbern dagegen während der Wärmebehandlung relativ schnell 
und weisen nach einer Glühung bei 600 °C und 1 h Haltezeit eine Größe von 30 nm auf. Eine 
Glühung bei 1000 °C und 1 h Haltezeit führt zur Vergröberung der Nb-Teilchen auf 300 nm und 
durch eine Glühung bei 1000 °C und 10 h Haltezeit steigt ihre Größe bis auf 500 nm. Die 
vergleichsweise schnelle Diffusion der Nb-Atome wird durch eine erhöhte Diffusion entlang der 
Nicht-Gleichgewichtskorngrenzen wie auch durch die sehr große Anzahl von Korngrenzen im 
nanokristallinen Gefüge erklärt. Durch Heißpressen bei einer Temperatur von mindestens 600 °C 
und einem Druck von 750 kN für ca. 20 min lassen sich die Pulver zu Proben mit einer Dichte von 
> 95% der theoretischen Dichte kompaktieren. Die Dichte der kompakten Proben hängt vom 
Sauerstoffgehalt im Pulver nach dem Mahlen ab, wobei höhere Dichten mit sauerstoffärmeren 
Pulvern erzielt werden.  
Die bei 600 °C kompaktierte Cu10Nb-Legierung weist eine für Cu-Basis-Legierungen enorm hohe 
mechanische Festigkeit von über 1,6 GPa auf. Gleichzeitig ist die elektrische Leitfähigkeit mit 
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etwas über 10% IACS verhältnismäßig gering. Eine Erhöhung der Temperatur während der 
Kompaktierung und/oder eine Absenkung des Nb-Gehaltes in der Legierung führen neben der 
Verbesserung der elektrischen Leitfähigkeit bis auf ca. 30% IACS auch zu einer Abnahme der 
mechanischen Festigkeit der kompakten Proben auf 1,2 GPa. In Cu5Nb- und in Cu7Nb-
Legierungen kann durch eine an die Kompaktierung anschließende Wärmebehandlung oberhalb 
von 900 °C und 1 h Haltezeit eine elektrische Leitfähigkeit von über 50% IACS erreicht werden. In 
diesem Zustand weisen die Proben eine Härte von ca. 250 HV1 auf. 
Eine Analyse der Beziehungen zwischen dem Gefüge und den Eigenschaften der untersuchten 
Cu-Nb-Legierungen hat gezeigt, dass die elektrische Leitfähigkeit und die mechanische Festigkeit 
von der nanokristallinen Struktur der Cu-Matrix bestimmt werden. Das nanokristalline Gefüge in 
Cu-Nb-Legierungen verursacht aufgrund der hohen Anzahl von Störstellen in Form von 
Korngrenzen einerseits eine starke Widerstandserhöhung und anderseits eine hohe mechanische 
Festigkeit. Eine elektrische Leitfähigkeit von ca. 60% IACS wird für Cu-Körner mit einer Größe von 
mindestens 40 - 50 nm erwartet. Diese Korngröße wurde durch eine Wärmebehandlung bei 
Temperaturen oberhalb von 900 °C erreicht.  
Die abschließende Verarbeitung der kompakten Proben zu Drähten wird durch Strangpressen 
(Warmumformverfahren) und eine Reihe von Kaltumformverfahren, vor allem durch Ziehen, 
realisiert. Die Kaltumformung mit einem logarithmischen Umformgrad von η = 4 bewirkt eine 
Formänderung der Nb-Teilchen, die zu Filamenten mit einem Aspektverhältnis von 40 gezogen 
werden. Die Cu-Körner bleiben dagegen globulitisch. Dies wird auf die anderen in der 
nanokristallinen Cu-Matrix wirkenden Verformungsmechanismen, wie Korngrenzgleitung und 
Korndrehung zurückgeführt. EBSD - Analysen der umgeformten Drähte ergeben eine Ziehtextur 
mit einer <111> Richtung parallel zur Ziehrichtung in der Cu-Matrix nach Umformung mit ηD = 4. 
Die mechanische Festigkeit der Drähte der Cu10Nb-Legierung liegt mit 1,2 GPa auf einem etwas 
höheren Niveau als die Festigkeit von Cu-Nb-Legierungen, die durch andere Methoden hergestellt 
werden. Die elektrische Leitfähigkeit der Cu10Nb-Legierung, die bei ca. 50% IACS liegt, muss 
hingegen noch weiter optimiert werden.  
 
Eine Cu10Mo-Legierung wurde alternativ zu den Cu-Nb-Legierungen untersucht. Da Molybdän viel 
spröder als Niob ist, wurde schon durch das Mahlen eine homogene Verteilung der Mo-Teilchen in 
der Cu-Matrix erreicht. Die Cu-Korngröße ist mit 21 nm nach dem Mahlen viel zu klein, um eine 
gute Leitfähigkeit der Legierung zu gewährleisten. Deshalb wurde die Cu-Mo-Legierung auf 
demselben Weg wie die Cu-Nb-Legierung präpariert. Der auf diese Weise hergestellte Draht aus 
einer Cu10Mo-Legierung zeigt eine schlechtere Kombination der Eigenschaften mit einer 
mechanischen Festigkeit von 820 MPa und einer elektrischen Leitfähigkeit von 44% IACS. Damit 
ist die Cu-Mo-Legierung für eine Anwendung als Leitermaterial in einer Magnetspule nicht 
geeignet.  
 
Die Ergebnisse dieser Arbeit zeigen, dass durch die Kombination von mechanischem Legieren, 
Wärmebehandlung und konventionellen Umformverfahren ein Verbundwerkstoff aus Kupfer und 
Niob hergestellt werden kann, der ein hohes Anwendungspotenzial besitzt. In diesem Werkstoff 
können gleichzeitig hohe Festigkeit, eine hohe Verformbarkeit und eine gute elektrische 
Leitfähigkeit realisiert werden. 
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Anhang 
Phasendiagramme [T. B. Massalski, Binary Alloy Phase Diagrams, ASM International, 1990] 
 
Abb. A.1. Zustandsdiagramm von Cu-Nb. 
 
 
Abb. A.2. Zustandsdiagramm von Cu-Mo  
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Abb. A.3. Zustandsdiagramm von Cu-O 
 
 
Abb. A.4. Zustandsdiagramm von Cu-Fe 
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Abb. A.5. Zustandsdiagramm von Nb-O  
 
Abb. A.6. Zustandsdiagramm von Nb-Fe 
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Tabelle A.1. Charakteristik* der Ausgangspulver 
Material Reinheit Pulvergröße Sauerstoffgehalt** Hersteller 
Kupfer, Cu 99,98% ca. 40 µm 0,03 Gew.-% Fa. MaTeck 
Niob, Nb 99,8% ca. 45 µm 0,2 Gew.-% Fa. Alfa Aesar 
* Angaben des Herstellers; ** chemische Analyse 
 
 
Tabelle A.2. Werkstoffanalyse* von Mahlkugel der Fa. Retsch aus Spezialstahl 1.2080 
Bezeichnung Fe C Si Mn P S Cr 
X210Cr12 85,34% 2,2% 0,4% 0,45% 0,03% 0,03% 12% 
* Angaben des Herstellers in At.-% 
 
 
Tabelle A.3. Werkstoffkennwerte der Legierungselementen 
 Tm, °C Dichte, g/cm³ Gittertyp aGitter, nm rAtom, nm E, GPa ρ20°C, µΩcm 
Cu 1083 8,94 kfz 0,36151 0,128 115 1,673 
Nb 2468 8,57 krz 0,3300 0,145 120 15,22 
Mo 2620 10,22 krz 0,31472 0,139 330 5.34 
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